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Mit Keramik wird die Gruppe der nichtmetallischen, anorganischen Werkstoffe 
mit kristallinem Aufbau bezeichnet. Sie wird üblicherweise in die zwei Berei-
che der Strukturkeramik und der Funktionskeramik aufgeteilt. In beide Bereiche 
fallen viele technologisch wertvolle Werkstoffe mit herausragenden Eigenschaf-
ten, im Fall der Strukturkeramik können dies Hochtemperaturfestigkeit, extreme 
Härte oder hohe Druckfestigkeit verbunden mit geringem spezifischem Gewicht 
sein. Die Gruppe der Funktionskeramiken enthält hingegen Materialien, welche 
sich beispielsweise durch besondere elektrische, magnetische oder optische Ei-
genschaften auszeichnen. 
Ein großer Teil der Funktionskeramiken weist die Gitterstruktur des Perowskits 
CaTiO3 auf und besitzt damit die Summenformel ABO3. A und B sind zwei An-
ionen mit einer gemeinsamen Wertigkeit von 6. Die Perowskite zeichnen sich 
durch vielfältige elektrische und ferroelektrische Eigenschaften aus und werden 
dementsprechend in sehr großen Stückzahlen in unterschiedlichen technologi-
schen Bereichen angewendet. So wurden vor ungefähr fünfzig Jahren Konden-
satoren auf Basis von Bariumtitanat verwendet, welche durch die Koexistenz 
von elektrisch leitfähigen Körnern mit sehr dünnen, isolierenden Korngrenz-
schichten („Sperrschichtkondensator“) eine besonders große Kapazität aufwie-
sen. Auch heutzutage wird Bariumtitanat in sehr großen Stückzahlen in Kon-
densatoren eingesetzt, wegen der stabileren Eigenschaften allerdings nicht mehr 
als Sperrschichtkondensator, sondern als Vielschichtkondensator ohne Ausnut-
zung von Korngrenzeffekten. Weitere aktuell wichtige Anwendungen sind unter 
anderem Sauerstoffleiter in Brennstoffzellen (insbesondere Barium-Strontium-
Cobaltferrit, BSCF), piezoelektrische Aktoren (beispielsweise Blei-Zirkonat-
Titanat, PZT) und Kaltleiter (Positiver Temperaturkoeffizient, PTC). 
In den meisten Fällen werden die Bauteile als Polykristalle über pulvertechno-
logische Verfahren einschließlich Sintern hergestellt. Dabei haben die Mikro-
struktur beziehungsweise die Korngrenzen einen sehr ausgeprägten Einfluss auf 
die makroskopischen Eigenschaften des Bauteils. So beruht der PTC-Effekt auf 
dem Zusammenspiel der geladenen Korngrenzen mit einem Phasenübergang 
des Vollmaterials. Einige der angeführten Anwendungen basieren sogar aus-
schließlich auf den Eigenschaften der Korngrenzen. Dies ist zum Beispiel bei 
den Sperrschichtkondensatoren der Fall. Den Korngrenzen sowie deren Entste-
hungsgeschichte kommt also wegen der engen Verknüpfung mit den Materi-
aleigenschaften eine besondere Bedeutung zu. Es besteht großes Interesse da-








anzupassen und dadurch die makroskopischen Eigenschaften eines Bauteils  
zu optimieren. 
Das Kornwachstum kann gemeinsam mit dem Sintern als Entstehungsprozess 
der Korngrenzen verstanden werden. In diesen Prozessen können viele Faktoren 
das Verhalten der Korngrenzen maßgeblich beeinflussen. So kann beispielswei-
se der atomare Aufbau oder eine Benetzung mit einer Zweitphase stark mit der 
Temperatur oder der Atmosphäre variieren. Unabhängig von diesem strukturel-
len Zustand kann die Bewegung der Korngrenzen während des Kornwachstums 
mit zwei Parametern beschrieben werden, der Korngrenzenergie und der Korn-
grenzmobilität. Durch den kristallinen Aufbau der Keramiken sind diese beiden 
Eigenschaften anisotrop. 
Zur Prognose der Eigenschaften eines Polykristalls ist eine Vorhersage dessen 
Mikrostrukturentwicklung als Brückenschlag zwischen den mikroskopischen 
Eigenschaften der Korngrenzen und dem makroskopischen Materialverhalten 
wünschenswert. Zu diesem Zweck wurden unterschiedliche Simulationsmodelle 
entwickelt. Alle diese Modelle benötigen jedoch experimentelle Daten für die 
Korngrenzenergie und Korngrenzmobilität sowie eine Vergleichsmöglichkeit 
zur Validierung. Bisher sind allerdings nur wenig entsprechende Datensätze 
ermittelt worden. 
In diesen Kontext fügt sich das Thema der vorliegenden Arbeit ein. Für ein 
Modellsystem der Perowskite sollte ein umfassender Datensatz der Korngren-
zenergie und der -mobilität erstellt werden. Die Trennung dieser beiden Para-
meter wird dabei durch zwei besondere Modellexperimente erreicht. Die 
Kenntnis dieser Daten tragen zu einem tieferen Verständnis der Kornwachs-
tumseffekte in anisotropen Systemen bei. 
Als Modellsystem wird Strontiumtitanat (SrTiO3) betrachtet, da dieses im rele-
vanten Temperaturbereich keine Phasenübergänge vollzieht. Zusätzlich sind die 
Defektchemie sowie die Charakteristik der Raumladungszonen an den Korn-
grenzen für dieses Material relativ gut untersucht. 
Am Teilinstitut Keramik im Maschinenbau des Instituts für Angewandte Mate-
rialien (IAM-KM, KIT) wurden im Rahmen eines EU-Projekts (Interfacial Ma-
terials - Computational and Experimental Multi-Scale Studies, INCEMS) be-
reits umfangreiche Studien zum Kornwachstum in Strontiumtitanat 
durchgeführt, wobei unter anderem eine Kornwachstumsanomalie mit einem 
Rückgang des Kornwachstums bei steigender Temperatur entdeckt wurde. Die-
se Ergebnisse werden durch die vorliegende Arbeit um die Betrachtung der 










Das Kornwachstum beschreibt die Vergröberung des Gefüges eines Polykris-
talls mit der Zeit. Voraussetzung für das Auftreten von Kornwachstum ist eine 
ausreichend hohe Temperatur, um den Ablauf von Diffusionsprozessen im Ma-
terial zu ermöglichen. Die Vergröberung des Gefüges wird durch den Größen-
zuwachs einiger Kristallite beziehungsweise Körner auf Kosten anderer hervor-
gerufen. Dieser Vorgang führt zu einer Minimierung der im Volumen enthal-
tenen Grenzfläche und damit auch der Gesamtenergie des Systems. Da das 
Gefüge meist die makroskopischen Eigenschaften des Materials maßgeblich 
beeinflusst, besteht ein besonderes Interesse am Verständnis der Entwicklung 
der Korngrenzen. Diesen Zweck verfolgen viele unterschiedliche Modelle, von 
denen im Folgenden die wichtigsten vorgestellt werden. In allen Fällen wird das 
Kornwachstum bei einer konstanten Temperatur betrachtet, wobei die Entwick-
lung der mittleren Korngröße mit der Zeit im Fokus steht. 
2.1.1 Ostwald-Reifung 
Die Ostwald-Reifung ist eine modellhafte Beschreibung des Heranwachsens 
von in einer Flüssigkeit dispergierten Partikeln. Da wenige große Partikel eine 
geringere Oberfläche aufweisen als viele kleine, entsteht durch diesen Vorgang 
eine Minimierung der Oberflächen. Das Modell ist nach Wilhelm Ostwald be-
nannt [1], eine umfassende mathematische Beschreibung nahmen die Autoren 
Wagner [2], Lifshitz und Slyozov [3] vor. 
Die Modellierung des Systems aus Flüssigkeit und dispergierten Partikeln ver-
langt eine Reihe von Annahmen. Die Partikel müssen beispielsweise sphärisch 
und in ausreichend großem Abstand dispergiert sein, so dass kein gegenseitiger 
Einfluss der Diffusionsbereiche vorliegt. Weiterhin ist ein unendlich großes 
System mit einer kontinuierlichen Größenverteilung der Partikel nötig. Zusätz-
lich besteht die Voraussetzung der Massenkonstanz und Volumenkonstanz der 
Gesamtpopulation an Partikeln während des Wachstums. Die Eigenschaften von 
Partikeln und Flüssigkeit werden als isotrop angenommen. Schließlich wird die 
Wachstumsrate der Partikel mit dem atomaren Fluss an der Partikeloberfläche 
gleichgesetzt [4]. 
Die Grundlage für das Wachstum der Partikel ist der Gibbs-Thomson-Effekt, 
nach dem der Dampfdruck eines gekrümmten Partikels größer ist als der  








Partikel eine Schicht mit erhöhter Konzentration an gelösten Atomen. Die Kon-
zentrationserhöhung entspricht verglichen mit der Konzentration über einer  
ebenen Oberfläche 
mit der Konzentrationserhöhung    an der Partikeloberfläche, der Konzentrati-
on an gelösten Atomen in einer Flüssigkeit über einer ebenen Oberfläche   , 
der Grenzflächenenergie  , dem atomaren Volumen  , der Boltzmann-
Konstante   , der Temperatur   und dem Partikelradius   [4]. Kleine Partikel 
weisen demnach eine relativ hohe Konzentration und große Partikel eine niedri-
gere Konzentration um sich herum auf. Wenn nun die Konzentration gelöster 
Atome in der Flüssigkeit zwischen diesen beiden Werten liegt, erzeugt das gro-
ße Partikel ein Konzentrationsgefälle zur Flüssigkeit um sich herum und wächst 
folglich, während das kleine Partikel einen Konzentrationsanstieg erzeugen 
muss und daher schrumpft. 
Dieses Modell kann auf zwei unterschiedliche Arten betrachtet werden. Im ers-
ten Fall ist die Wachstumsgeschwindigkeit eines Partikels durch die Grenzflä-
chenreaktion des Anbaus der Atome an die Partikel bedingt, im zweiten Fall 
durch die Diffusionsgeschwindigkeit der gelösten Atome in der Flüssigkeit. 
Beide Fälle wurden von C. Wagner [2] beschrieben und werden im Folgenden 
kurz umrissen. 
2.1.1.1 Grenzflächenkontrollierte Ostwald-Reifung 
In diesem Ansatz ist die Wachstumsgeschwindigkeit der Körner       pro-
portional zu der Konzentrationsdifferenz zwischen der Flüssigkeit und der  
Partikeloberfläche: 
mit der mittleren Konzentration an gelösten Atomen in der Flüssigkeit  ̅ und 
der Konzentration    an der Partikeloberfläche. Die Transportkonstante    be-
rücksichtigt die Anbaugeschwindigkeit der Atome an die Partikel und steht da-
mit für den kontrollierenden Einfluss der Grenzfläche. Unter der Annahme kon-





   












Dabei ist  ̅ der kritische Radius des Partikels, das bei der mittleren Konzentra-
tion  ̅ weder wächst noch schrumpft. Eine Integration dieser Gleichung liefert 
mit dem kritischen Radius  ̅  zum Zeitpunkt 0. Nach Hillert [5] ist der kritische 
Radius proportional zum mittleren Radius aller Partikel. Folglich resultiert unter 
der Annahme einer grenzflächenkontrollierten Ostwald-Reifung ein paraboli-
sches Wachstum der mittleren Partikelgröße mit der Zeit. 
Aus Gleichung 2.3 kann gefolgert werden, dass die Partikelgrößenverteilung 
eine bestimmte Form annimmt, welche bis auf die mittlere Partikelgröße kon-
stant bleibt. Man spricht in diesem Zusammenhang von selbstähnlichem 
Wachstum. Diese Partikelgrößenverteilung kann analytisch berechnet werden 
[2], sie ist in Abbildung 2.1 im Vergleich zum diffusionskontrollierten Ansatz 
(vgl. Abschnitt 2.1.1.2) dargestellt. 
 
 
Abbildung 2.1: Partikelgrößenverteilung normiert auf den mittleren Partikelradius 
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2.1.1.2 Diffusionskontrollierte Ostwald-Reifung 
Bei einem diffusionskontrollierten Wachstum der Partikel entspricht die Radi-
usänderung dem Fluss der gelösten Atome an der Partikeloberfläche und ist 
mit dem Diffusionskoeffizienten  . Wenn sich die Diffusionsfelder der einzel-
nen Partikel nicht überlagern, kann die Gleichung vereinfacht werden. Die wei-
tere Lösung erfolgt dann analog zu Abschnitt 2.1.1.1: 
Die Integration dieser Gleichung liefert: 
Im Gegensatz zur grenzflächenkontrollierten Ostwald-Reifung liegt also unter 
Annahme des diffusionskontrollierten Modells ein kubisches Wachstum der 
mittleren Partikelgröße vor. Diese Kinetik wird häufig für das Kornwachstum in 
Flüssigphase angenommen [6]. 
Auch in diesem Fall ergibt sich ein selbstähnliches Wachstum mit konstanter 
Partikelgrößenverteilung [2], wie in Abbildung 2.1 dargestellt. Die Verteilung 
ist bei diffusionskontrolliertem Wachstum deutlich schmaler als bei grenzflä-
chenkontrolliertem Wachstum. 
2.1.2 Das Modell von Hillert 
Das Heranwachsen von dispersen Partikeln in einer Flüssigkeit weist einige Pa-
rallelen zum Kornwachstum in dichten Festkörpern auf. Das Wachstum der 
Körner entspricht dem der Partikel, wobei im Fall des Kornwachstums die Dif-
fusionsfelder der einzelnen Partikel voneinander abhängig sind. 
Ein solches sogenanntes Mean-Field-Modell wurde von Hillert [5] erstellt und 
von mehreren Autoren weiterentwickelt [7, 8]. Das Modell entspricht insgesamt 
einer grenzflächenkontrollierten Ostwald-Reifung. Es betrachtet das Wachstum 
eines speziellen Korns mit der Korngrenzenergie   und dem Radius   relativ zu 
einer polykristallinen Matrix mit der Korngrenzenergie  ̅ und dem Radius  ̅. 
Die Triebkraft   für dieses Wachstum setzt sich aus zwei Teilen zusammen. 
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Das Korn selbst besitzt nach der Young-Laplace-Gleichung durch seine Krüm-
mung     den Dampfdruck 
mit einer geometrischen Konstante  , welche der Abweichung der Körner von 
der Kugelform entspricht. Diese Kraft wirkt bei allen Körnern in Richtung einer 
Verkleinerung der Korngröße. Der zweite Teil der Triebkraft entspricht der 
Energie der Fläche der Korngrenzen, welche das Wachstum des Kornes freisetzt 
beziehungsweise bindet. Diese berechnet sich aus dem Quotienten aus der 
Oberfläche eines durchschnittlichen Korns mit dessen Volumen. Dabei muss 
berücksichtigt werden, dass diese Oberfläche zu zwei Körnern gehört [8, 9]: 
mit einer geometrischen Konstante  . Diese Kraft ist für wachsende Körner po-
sitiv, denn das Wachstum eines Korns erzeugt zusätzliche Oberfläche. Die 
Triebkraft   für das Wachstum eines Korns kann nun aus den Gleichungen 2.8 
und 2.9 zusammengesetzt werden: 
Wenn der Radius des betrachteten Korns dem mittleren Kornradius entspricht, 
muss die Triebkraft gleich 0 sein. Unter der Annahme von    ̅ folgt   
     . Die Änderung des Radius des betrachteten Korns ergibt sich als Produkt 
der Triebkraft sowie der Mobilität  der Korngrenzen zu: 
Der Parameter    nimmt für einen Polykristall nach der Literatur Werte von 1 
[5, 7], 5/4 [10] oder 3/2 an [8, 10]. Gleichung 2.11 ähnelt der Gleichung 2.3 für 
die grenzflächenkontrollierte Ostwald-Reifung. Eine analytische Lösung dieser 
Gleichung liefert [5]: 
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Analog zur grenzflächenkontrollierten Ostwald-Reifung liegt also ein quadrati-
scher Zusammenhang der mittleren Korngröße mit der Zeit vor. Auch dieses 
Modell führt zu einer konstanten, selbstähnlichen Korngrößenverteilung, wel-
che von Hillert berechnet wurde [5] und der Korngrößenverteilung für grenzflä-
chenkontrolliertes Wachstum in Abbildung 2.1 entspricht. 
2.1.3 Abnormales Kornwachstum im Modell von Hillert 
Kennzeichnend für das normale Kornwachstum ist die Ausbildung einer selbst-
ähnlichen Korngrößenverteilung, welche zu jedem Zeitpunkt die gleiche Form, 
jedoch einen unterschiedlichen Mittelwert aufweist. Im Gegensatz dazu steht 
das abnormale Kornwachstum, in dem einige wenige Körner wesentlich schnel-
ler wachsen und daher sehr viel größer werden als die übrigen. Die Folge ist 
eine bimodale Korngrößenverteilung [4]. 
Die Gleichungen des vorherigen Abschnitts beschreiben das normale Korn-
wachstum in Polykristallen. Allerdings lässt Gleichung 2.10 die Ableitung von 
Bedingungen zu, unter denen das Wachstum instabil wird und abnormales 
Kornwachstum auftritt. Diese sind in Abbildung 2.2 grafisch dargestellt, die 
theoretische Herleitung kann der Literatur entnommen werden [7, 8]. In dem 
Diagramm ist das Radienverhältnis      des betrachteten Korns zur mittleren 
Korngröße des Gesamtsystems über die relative Korngrenzmobilität     die-
ses Korns dargestellt. Für eine relative Korngrenzenergie        dieses 
Korns kann eine nasenförmige Kurve berechnet werden. Rechts innerhalb die-
ser Kurve tritt abnormales Kornwachstum auf. 
Die Form der Kurven lässt erkennen, dass eine obere Grenze für das Radien-
verhältnis der abnormalen Körner existiert (oberer Zweig der Kurven). So kann  
ein Korn, welches in Punkt A abnormal zu wachsen beginnt, nur bis zum  
Radienverhältnis in Punkt B wachsen. Danach erfolgt ein Übergang zum nor-
malen Kornwachstum, wobei das Größenverhältnis zwischen dem ehemals ab-
normal gewachsenen Korn und der mittleren Korngröße der Matrix konstant in 
Punkt B bleibt. 
In mehreren Kornwachstumssimulationen konnte diese Betrachtung nachge-
stellt werden [11-13], wobei zur Auslösung abnormalen Kornwachstums vergli-
chen mit der theoretischen Vorhersage eine etwas höhere relative Mobilität be-











Abbildung 2.2: Bedingungen für das Auftreten abnormalen Kornwachstums abhängig 
vom relativen Radius     , der relativen Mobilität     und der relativen Korn-
grenzenergie        des betrachteten Korns nach [8]. 
 
2.1.4 Das Modell von Burke und Turnbull 
Das Modell von Burke und Turnbull beschreibt die Zunahme der mittleren 
Korngröße einer Mikrostruktur bei isothermer Wärmebehandlung [14]. Auch 
dieses Modell ist ein Mean-Field-Ansatz, der allerdings im Gegensatz zur Ost-
wald-Reifung und dem Modell von Hillert nicht die Betrachtung eines individu-
ellen Korns ermöglicht. Das Verhalten der Korngrenzen wird unter der Trieb-
kraft resultierend aus deren Krümmung betrachtet. Die Druckdifferenz   über 
eine Korngrenze beträgt analog zu Gleichung 2.8 
mit den Krümmungsradien    und    der betrachteten Korngrenze, welche ver-
einfachend als         angenommen werden. Dieser Ansatz geht von ku-
gelförmigen Körnern mit einer entsprechenden Krümmung der Korngrenzen 
aus. Die Form der Körner weicht in realen Mikrostrukturen allerdings deutlich 
von der Kugelform ab [5, 15, 16]. In der Literatur wird diesem Effekt durch das 
Einbringen einer geometrischen Konstante    Rechnung getragen [4, 9, 15, 16]: 

















Dabei ist   die Druckdifferenz beziehungsweise Triebkraft für eine Größenän-
derung und   der mittlere Kornradius. Der geometrischen Konstante    kommt 
im Rahmen der vorliegenden Arbeit eine besondere Bedeutung zu. Für die 
Auswertung eines Experiments wird das Modell von Burke und Turnbull mit 
dem Modell von Hillert kombiniert. Um dabei die Skalierung zu erhalten, muss 
die geometrische Konstante ungefähr den Wert 1 annehmen. Aufgrund der 
Überschätzung der Krümmung ist sie jedoch kleiner als 1. Gleichung 2.14 muss 
also korrigiert werden. Die tatsächlichen Krümmungsradien der Körner sind um 
Faktor 6 [5, 15] oder 5 bis 10 [16] kleiner als der einer Kugel. Demzufolge kann 
eine Korrektur um den Faktor 1/8 vorgenommen werden, um eine geometrische 
Konstante     zu erhalten: 
Aus Gleichung 2.15 ergibt sich die Geschwindigkeit einer Korngrenze    : 
mit der Mobilität der Korngrenze  . Eine Integration dieser Gleichung liefert 
die Kornwachstumsgleichung von Burke und Turnbull: 
In der Literatur wird diese Gleichung meist unter Verwendung des Korndurch-
messers hergeleitet, wobei der Parameter        als Wachstumskonstante 
bezeichnet wird. Auch in diesem Fall ist das Kornwachstum parabolisch, das 
Ergebnis entspricht also dem des Modells von Hillert (vgl. Abschnitt 2.1.2). 
2.2 Oberflächenenergie und Korngrenzenergie 
Die Energie der Korngrenzen erzeugt die Triebkraft für das Kornwachstum, 
weshalb sie in allen Kornwachstumsmodellen in Abschnitt 2.1 enthalten ist. 
Dabei wurde die Korngrenzenergie als isotrop angenommen. Bei kristallinen 
Materialien bedingt die Gitterstruktur allerdings eine mehr oder weniger ausge-
prägte Anisotropie, so dass nicht alle Korngrenzen eines Polykristalls gleiche 
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das entstehende Kornwachstumsverhalten beispielsweise in einer Simulation 
korrekt abzubilden, ist die Kenntnis der orientierungsabhängigen Korngren-
zenergie notwendig. Dieser Abschnitt stellt die experimentellen Verfahren vor, 
welche die Ermittlung der Energie von freien Oberflächen oder von Korngren-
zen ermöglichen. 
2.2.1 Die Wulff-Konstruktion 
Die Wulff-Konstruktion, benannt nach G. V. Wulff [17], ist ein mathematisches 
Theorem zur Berechnung der Gleichgewichtsform eines Kristalls aus dessen 
orientierungsabhängiger Oberflächenenergie. Die Umkehrung der Konstruktion 
ermöglicht Rückschlüsse auf die Oberflächenenergie aus einer beobachteten 
Gleichgewichtsform. Das Theorem wurde 1951 von C. Herring bewiesen  
[18], eine mathematisch umfassende Behandlung findet sich beispielsweise  
bei R. Cerf [19]. 
Grundlegend ist die Minimierung der Oberflächenenergie. Für ein isotropes 
Material ist diese für eine Kugel gegeben. Für ein anisotropes Material ist die 
Minimierung der Oberflächenenergie mit der Bildung komplexerer Formen 
verbunden, da Oberflächen mit höherer Energie vermieden werden und dafür 
andere mit geringerer Energie ausgebildet werden. Zur Erklärung des Wulff-
schen Theorems ist es am einfachsten, einen Kristall anzunehmen, dessen 
Gleichgewichtsform durch einen beliebigen konvexen Polyeder gegeben ist. 
Dieser besteht im Gegensatz zur Kugel aus einzelnen Teilflächen („Facetten“). 
Das Theorem sagt aus, dass der Normalabstand jeder Teilfläche dieses Po-
lyeders zum geometrischen Mittelpunkt des Polyeders proportional ist zur Ober-
flächenenergie dieser Fläche: 
mit einer Konstante   (Wulff-Konstante), der Oberflächenenergie    der Teil-
fläche   und dem Normalabstand    zwischen der Fläche   und dem geometri-
schen Mittelpunkt der Kristallform. 
Dieses Theorem ermöglicht die Konstruktion der Gleichgewichtsform aus der 
orientierungsabhängigen Oberflächenenergie. Das Verfahren ist in Abbildung 
2.3 für eine vollständig facettierte (a) und eine nur teilweise facettierte, „verrun-
dete“ Form (b) skizziert. Zur Vereinfachung ist das Beispiel auf zwei Dimen-
sionen beschränkt, eine dreidimensionale Konstruktion erfolgt nach dem 
gleichen Schema. Für beide Formen wird zunächst der Gamma-Plot gezeichnet 
(grüne gepunktete Linie). Dieser ist die polare Abbildung der orientierungs-
  
  








abhängigen Oberflächenenergie, wobei der Abstand zum Ursprung O jeweils 
der relativen Oberflächenenergie entspricht. Anschließend wird für jeden Punkt 
des Gamma-Plots (beispielsweise A-E) eine Verbindungslinie zum Ursprung O 
gezeichnet und in diesen Punkten A-E eine zu der Verbindungslinie orthogonale 
Linie erstellt (rote und blaue gestrichelte Linien). Die Wulff-Form ist dann 









Abbildung 2.3: Zweidimensionale Wulff-Konstruktion für eine facettierte (a) und 
eine verrundete (b) Kristallform. 
 
Als Folge dieser Konstruktion muss die Wulff-Form konvex sein. Auch zur 
Symmetrie der Wulff-Form sind Aussagen möglich. Jede kristallografisch 
gleichwertige Orientierung muss in der Wulff-Form gleich abgebildet sein, so 
dass für ein zweidimensionales kubisches System mindestens eine vierzählige 
Symmetrieachse im Ursprung der Wulff-Form liegen muss (vgl. Abbildung 
2.3 a). Als einfachste Form ergibt sich also für ein kubisches System ein Quad-
rat aus den {10}-Flächen. Wenn die Wulff-Form außer diesen Orientierungen 
noch weitere enthält, wie beispielsweise die {11}-Orientierungen in Abbildung 
2.3 a, so kann sich auch eine höhere Symmetrie der Wulff-Form ergeben.  
Dies ist der Fall, wenn die {11}-Kanten die gleiche Länge aufweisen wie die  
 
 





{10}-Kanten und ein symmetrisches Oktagon entsteht. Insgesamt muss die 
Wulff-Form also die gleiche oder eine höhere Symmetrie aufweisen wie der zu-
grunde liegende Kristall. 
Die Umkehrung der Wulff-Konstruktion zur Ermittlung der relativen Oberflä-
chenenergie aus einer bekannten Gleichgewichtsform ist im Allgemeinen nicht 
eindeutig möglich. So fällt beim Vergleich der Abbildungen 2.3 a und b fällt 
auf, dass im linken, facettierten Fall nicht alle Punkte A-E einen Anteil an der 
einhüllenden Kurve beziehungsweise der Wulff-Form haben. So verlaufen die 
Orthogonalen der Punkte B-D (rote gestrichelte Linien) fernab der Wulff-Form 
und nur die Orthogonalen der Punkte A und E (blaue gestrichelte Linien) be-
dingen die Ausbildung der Wulff-Form. Bei der Ableitung des Gamma-Plots 
aus der Wulff-Form sind dann zunächst nur die Punkte A und E eindeutig be-
kannt. In allen anderen Fällen ergibt sich die Situation von Punkt F und F‘. Da-
bei kann aus der beobachteten Form nur geschlossen werden, dass der Punkt F 
mindestens so weit vom Ursprung weg liegen muss, dass seine Orthogonale die 
Wulff-Form nicht schneidet (Punkt F‘). Ansonsten wäre die Wulff-Form an die-
ser Stelle durch die Orthogonale beeinflusst (lila gestrichelte Linien). Die tat-
sächliche Oberflächenenergie (Punkt F) wird nicht erhalten, sondern lediglich 
ein Mindestwert der Oberflächenenergie (Punkt F‘). Dieser Fall tritt immer 
dann auf, wenn die Wulff-Form Kanten enthält. Die Folge ist ein Bereich an 
fehlenden Orientierungen, in dem nur ein Mindestwert der Oberflächenenergie 
abgelesen werden kann [20]. 
Die experimentelle Beobachtung der Wulff-Form von Partikeln nach einer 
Wärmebehandlung mit entsprechender Rekonstruktion der Oberflächenenergie 
wurde bereits in vielen Fällen durchgeführt [21-25]. Problematisch ist bei die-
sem Verfahren jedoch der Einfluss der Auflage sowie der Atmosphäre als offe-
nes System. Eine Möglichkeit, diese Probleme zu umgehen, ist die Betrachtung 
der inversen Wulff-Form, also der Gleichgewichtsform einer Pore in einem 
Kristall. In diesem Fall existiert keine Auflage und die Atmosphäre ist durch 
das in sich geschlossene System ebenfalls robust gegen äußere Einflüsse. Da die 
Richtung der Krümmung einer Phasengrenze keine Rolle für deren ener-
getisches Verhalten spielt, ist die inverse Wulff-Form mit der normalen  
Wulff-Form gleichwertig, die ausgebildeten Formen unterscheiden sich  
nicht [20, 26-28]. 
Die Methode der Beobachtung einer inversen Wulff-Form kam in weit mehr 
Fällen zum Einsatz, beispielsweise an Al2O3. Meist erfolgte eine Betrachtung 








mikroskop (TEM) [29-31]. Aber auch zweidimensional angeschliffene Poren 
wurden im Rasterelektronenmikroskop (REM) [26, 32] oder Rasterkraft-
mikroskop (AFM) [33, 34] untersucht. Für andere Materialien sind ebenfalls 
Daten verfügbar, beispielsweise SiC [35], LiF [36] und unterschiedliche  
Metalle [20, 37, 38]. 
Zwei Studien dokumentieren die Wulff-Form des mit SrTiO3 nahe verwandten 
BaTiO3 [39, 40]. In der Ersten wurden Poren, welche bei 1400 °C für 10 h oder 
100 h ausgelagert wurden, im TEM betrachtet sowie der Abstand der einzelnen 
Flächen direkt vermessen [39]. In der Studie genügten 10 h nicht, um eine 
gleichgewichtsnahe Form zu erreichen, erst nach 100 h war dies der Fall. Die 
relative Oberflächenenergie von {100}:{110}:{111} entsprachen den Werten 
1:1,15:1,15. In der beobachteten Wulff-Form erschien zusätzlich eine {411}-
Facette, zu der kein Energiewert angegeben ist. Den Abbildungen der Veröf-
fentlichung ist ein Wert von ungefähr 1,08 zu entnehmen. Die Indizierung der 
{411}-Facette ist allerdings nicht konsistent mit der in der Studie gezeigten the-
oretisch berechneten Wulff-Form, die Symmetrie der dort eingezeichneten Fa-
cette entspricht eher einer {211}-Orientierung. Allerdings erfolgte die kristallo-
grafische Indizierung in einem TEM unter Berücksichtigung des Beugungs-
bildes, so dass die Orientierung {411} vermutlich korrekt und die theoretisch 
berechnete Wulff-Form fehlerhaft ist. 
Die zweite Untersuchung betrachtete die Form von einigen Nanometern großen 
Einschlüssen einer Fremd- beziehungsweise Flüssigphase in siliciumdotiertem 
BaTiO3 unter Variation der Atmosphäre (H2 und Luft) bei 1280 °C [40]. Dabei 
erfolgte keine Ermittlung der relativen Oberflächenenergie, sondern nur eine 
Betrachtung der grundsätzlichen Form der Einschlüsse. In reduzierender Atmo-
sphäre (H2) zeigten die Einschlüsse eine runde Gestalt, gleichbedeutend mit ei-
ner geringen Anisotropie. In Luft wiesen die Einschlüsse eine stark facettierte 
Form auf, wobei {100}- und {111}-Facetten dokumentiert wurden. Eine ähnli-
che Reaktion der Porenform auf eine Änderung des Sauerstoffpartialdrucks 
wurde an LiF beobachtet [36]. 
Einige Studien dokumentieren auch die Änderung der Wulff-Form und damit 
der Oberflächenenergie mit der Temperatur [25, 32], jedoch existieren keine 
Daten für BaTiO3 oder SrTiO3. 
2.2.1.1 Facettierung freier Oberflächen 
Aus der Wulff-Konstruktion kann das Verhalten einer freien Oberfläche im 
Gleichgewicht gefolgert werden. Wenn die Wulff-Form des betrachteten Kris-
 
 





talls facettiert ist, so wird auch die freie Oberfläche Facetten aufweisen. In Ab-
bildung 2.4 a ist eine Wulff-Form skizziert. Die Oberflächenenergie einer freien 
Oberfläche mit der durch den schwarzen Pfeil angedeuteten Orientierung ist 
genau dann minimal, wenn sie sich aus einzelnen Facetten der Wulff-Form (rote 
und blaue Linien, vgl. Abbildung 2.4 b) zusammensetzt [18]. Im dreidimensio-
nalen Fall kann sich eine freie Oberfläche je nach Orientierung aus bis zu drei 
unterschiedlichen Stufen zusammensetzen. Im Fall einer teilweise runden 
Wulff-Form des betrachteten Kristalls sind auch nicht facettierte freie Oberflä-
chen möglich [18, 41]. 
Diese Betrachtung berücksichtigt die freie Energie der Stufen nicht [42].  
Quantifizierbare Aussagen über die relative Oberflächenenergie sind in diesem 
Modell nicht möglich. Jedoch liefert die Facettierung freier Oberflächen  
in einem gleichgewichtsnahen Zustand Informationen über die Orientierungen, 
welche auch in der Wulff-Form Facetten ausbilden. Diese Möglichkeit wurde 
beispielsweise an Platin für verschieden Temperaturen genutzt [43]. Auch  
für SrTiO3 liegt eine Studie vor, in der Sano et al. [41] das Facettierungs-
verhalten freier Oberflächen bei 1400 °C mittels Rasterkraftmikroskop (AFM) 
untersuchten. Dabei bildeten nur die Orientierungen {100}, {110} und {111} 
Oberflächen ohne Stufen, wobei dies insbesondere bei {100} auf einen ge-
wissen Bereich um die jeweilige Orientierung zuzutreffen schien. Die von  











Abbildung 2.4: Facettierung einer freien Oberfläche. a die Wulff-Form des betrachte-
ten Kristalls mit zwei markierten Facetten (rot und blau) sowie einer Orientierung 
(Pfeil), b eine freie Oberfläche der gleichen Orientierung, zusammengesetzt aus Ab-









2.2.1.2 Kinetische Betrachtung der Wulff-Form 
Bei der Messung der relativen Oberflächenenergie durch die Wulff-Form ist das 
tatsächliche Erreichen eines gleichgewichtsnahen Zustands der betrachteten 
Form von zentraler Bedeutung. So wurde bereits erwähnt, dass im Falle von 
BaTiO3 bei 1400 °C nach 10 h noch keine Gleichgewichtsform beobachtet wer-
den kann, sondern erst 100 h zu symmetrisch geformten Poren führen [39]. 
Wenn eine Pore in einer Form ungleich der Wulff-Form vorliegt, so existiert 
eine Triebkraft für eine Formänderung in Richtung der Gleichgewichtsform 
durch die Minimierung der Oberflächenenergie. Diese entsteht einerseits durch 
eine einfache Verkleinerung der Oberfläche, andererseits bei anisotroper Ober-
flächenenergie auch durch eine Ersetzung energetisch ungünstiger Flächen 
durch günstigere. Die Geschwindigkeit dieser Änderung wird durch den Trans-
port der Atome bedingt und hängt von der Größe der Pore sowie der Diffusi-
onsgeschwindigkeit ab. Insgesamt sind die relevanten Einflussparameter des 
Systems die Ausgangsform beziehungsweise das Ausmaß der Abweichung von 
der Gleichgewichtsform, die Oberflächenenergie, die Größe der Pore, der Ober-
flächendiffusionskoeffizient und damit auch die Temperatur. Eine analytische 
Berechnung dieses Problems haben Carter et al. [44] vorgenommen. Choi et al. 
[29] entwickelten daraus eine Abschätzung für die Zeit, welche die Entwicklung 
einer langgestreckten Pore zu einer gleichgewichtsnahen Form benötigt. Die 
Autoren fanden eine sehr starke Abhängigkeit von der Porengröße, während die 
Ausgangsform der Pore nahezu keine Rolle spielt. 
R. Kern betrachtete den umgekehrten Fall, nämlich die Entwicklung eines Kris-
talls in Richtung seiner Gleichgewichtsform [45]. Für die Änderung eines lang-
gestreckten Quaders in Richtung eines Würfels als angenommene Gleichge-
wichtsform ergeben sich die Gleichungen 
mit der Breite    der Form zum Zeitpunkt  , der Gleichgewichtsbreite     , 
der Breite     zum Zeitpunkt 0 sowie schließlich dem Oberflächendiffusions-
koeffizienten   . 
Bei der Herleitung wurde vereinfachend          angenommen. Durch diese 
Annahme entsteht kein bedeutender Fehler, da eine langgestreckte Pore mit 
         eine sehr große Triebkraft für die Formänderung aufweist und da-
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her sehr instabil ist. Die benötigte Zeit zum Erreichen einer gleichgewichtsna-
hen Form ist hauptsächlich durch die Entwicklung bei kleinen Triebkräften mit 
geringer Abweichung von der Gleichgewichtsform gegeben [29]. 
Unter Annahme einer tolerierten Abweichung          von der Gleichge-
wichtsform ist mit Gleichung 2.19 eine Abschätzung der Zeit möglich, welche 
zur Entwicklung eines gleichgewichtsnahen Zustands nötig ist. Eine entspre-
chende Abschätzung für SrTiO3 folgt in Abschnitt 5.1.1.1. Gleichung 2.20 lässt 
eine Proportionalität zu    
  erkennen, analog zu Choi et al. [29] ist also die Po-
rengröße der bedeutendste Faktor des Systems. 
2.2.1.3 Wulff-Form einer Korngrenze: Das Korn-in-Korn-Problem 
Die eigentliche Wulff-Konstruktion bezieht sich auf die Gleichgewichtsform 
eines Kristalls in einer völlig isotropen Umgebung. Zusätzlich dazu ist auch 
möglich, die Form eines Kristalls eingebettet in einem anisotropen Medium  
beziehungsweise einem anderen Kristall aus deren Wulff-Formen abzuleiten  
[46, 47]. Analog zur Facettierung einer freien Oberfläche (Abschnitt 2.2.1.1)  
kann aus dieser kombinierten Wulff-Form das Verhalten einer Korngrenze  
abgeleitet werden. 
Die Konstruktion zur Ermittlung der kombinierten Wulff-Form ist in Abbildung 
2.5 skizziert. In rot und blau sind die Wulff-Formen der beiden Kristalle darge-
stellt. Die blaue Wulff-Form ist gegenüber der roten etwas verdreht, entspre-
chend einer kristallografischen Missorientierung der beiden Körner. Es spielt 
für die Betrachtung keine Rolle, welche Form dem eingebetteten Partikel und 
welche dem umgebenden Kristall zugeordnet ist. Die Wulff-Form des eingebet-
teten Partikels entsteht durch die Verschiebung der zweiten Wulff-Form in je-
den Punkt auf der ersten Wulff-Form (blaue Pfeile). Die gesuchte Form ist die 
konvexe Hülle der Figur (schwarze gestrichelte Linie). 
In der Praxis wird diese Konstruktion nicht bezüglich der tatsächlichen Gleich-
gewichtsform eines eingebetteten Partikels genutzt, sondern um Aussagen zur 
Morphologie einer Korngrenze zu treffen [46, 47]. So ist die Linie a in Abbil-
dung 2.5 identisch mit einer Kante der zweiten Wulff-Form (blaue Linie), die 
Linie b mit der Kante A-D der ersten Wulff-Form (rote Linie). 
In beiden Fällen facettiert eine Seite der Korngrenze in eine niederenergetische 
Fläche bezüglich einem der beiden Kristallgitter. Die gegenüberliegende Seite 
liegt bei Vorhandensein einer Flüssigphasenschicht an der Korngrenze als stufi-
ger Bereich analog zu Abschnitt 2.2.1.1 vor [46, 47], bei trockener Korngrenze 











Abbildung 2.5: Wulff-Form eines Kristalls, der in einem anderen Kristall mit Miss-
orientierung eingebettet ist. 
 
2.2.2 Kräftegleichgewichte an Tripelpunkten 
Kräftegleichgewichte von Korngrenzen an Tripellinien können genutzt werden, 
um die relative Korngrenzenergie der beteiligten Grenzflächen zu messen [49-
53]. Die Tripellinie kann sich dabei vollständig im Material oder auch an dessen 
Oberfläche befinden. Die physikalischen Gegebenheiten sind grundsätzlich in 
beiden Fällen die gleichen. Am häufigsten werden Tripellinien an der Proben-
oberfläche betrachtet, daher wird diese Methode im Folgenden vorgestellt. 
Doch auch die erste Methode kommt in der Praxis zur Anwendung [51, 52]. 
Die Betrachtung von Tripellinien an der Oberfläche stützt sich auf die Bildung 
von thermischen Ätzgräben der Korngrenzen („Thermal Grooving“). Eine po-
lierte Oberfläche eines Polykristalls bildet bei thermischer Behandlung an den 
Koregrenzen Gräben, welche durch die Korngrenzenergie („Oberflächenspan-
nung“) der aus dem Materialvolumen an die Oberfläche treffenden Korngrenzen 
hervorgerufen werden. Die Geometrie des Ätzgrabens strebt in Richtung des 
Kräftegleichgewichts zwischen der Oberflächenenergie der beiden Körner    
und    sowie der Korngrenzenergie     , wie in Abbildung 2.6 skizziert ist. Da-
bei ist besonders zu beachten, dass    und    die Oberflächenenergie der Ober-
 
 





flächen an der Wurzel des Grabens an der Tripellinie widerspiegeln, nicht die 
der benachbarten Kornoberfläche. 
Wenn ein solcher thermischer Ätzgraben experimentell erzeugt und dessen Ge-
ometrie vermessen wurde, so sind zunächst die Winkel    und    bekannt. Das 
Kräftegleichgewicht zwischen   ,    und     , hängt jedoch zusätzlich von der 
Richtung von      und damit dem Winkel   ab. Um die Inklination   der Korn-
grenze zu erhalten, wird üblicherweise ein Serienschnittverfahren angewendet. 
Die Abtragung einer wenige Mikrometer dicken Schicht von der betrachteten 
Oberfläche macht einen seitlichen Versatz der Korngrenze sichtbar, aus dem die 




Abbildung 2.6: Kräftegleichgewicht der Oberflächen- und Korngrenzenergie an ei-
nem Ätzgraben einer Korngrenze. 
 
Die Auswertung dieses und ähnlicher Versuche stützt sich auf die Bedingung 
von Herring [54]. Für anisotrope Materialien muss demnach zusätzlich zum rei-
nen Kräftegleichgewicht ein Momentengleichgewicht integriert werden. Wenn 
eine energetisch günstige Orientierung knapp neben einer der drei Richtungen 
von   ,    und      liegt, so existiert ein Drehmoment, welches an der betref-
fenden Fläche in Richtung dieser Orientierung wirkt. Aus dem einfachen Kräf-
tegleichgewicht in vektorieller Schreibweise 
folgt dann die Bedingung von Herring 
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mit dem Kippwinkel   in um die Tripellinie. Eine umfassende Behandlung die-
ses Aspekts findet sich beispielsweise bei Rohrer [49]. 
Diese oder ähnliche Verfahren ermöglichten in vielen Fällen die Ermittlung der 
relativen Oberflächenenergie oder Korngrenzenergie [43, 49, 55-59]. Der Auf-
wand ist allerdings hoch und eine vollständige Abbildung der relativen Korn-
grenzenergie ist auf diesem Weg nicht praktikabel. 
Eine spezielle Variante des vorgestellten Verfahrens wurde von Saylor et al. 
beschrieben [60, 61]. Die Autoren betrachteten dabei ein Inselkorn, welches 
komplett von einem anderen Korn umgeben ist. Die Missorientierung zwischen 
den beiden Körnern ist also konstant. Die Autoren nahmen an, dass die Korn-
grenzenergie      nur von der Missorientierung der beiden Körner und nicht von 
der Orientierung der Korngrenze abhängt. Damit ist      im betrachteten Fall in 
jedem Punkt der Tripellinie konstant. Allerdings wurde diese Annahme in einer 
späteren Veröffentlichung als unpräzise beschrieben ([62], vgl. Abschnitt 2.2.4). 
Der runde Verlauf der Tripellinie um das Inselkorn herum ermöglicht die Be-
trachtung von sehr vielen unterschiedlichen Oberflächenorientierungen im Ätz-
graben. Eine Messung der Geometrie des Ätzgrabens (   und    in Abbildung 
2.6) mittels Rasterkraftmikroskop ermöglicht die Berechnung der orientierungs-
abhängigen Oberflächenenergie für einen relativ großen Bereich unterschiedli-
cher Parameter. 
Diese Methode wurde zur Rekonstruktion der Oberflächenenergie bei 1400 °C 
in Luft an SrTiO3 verwendet [41]. In der Veröffentlichung findet sich eine ste-
reografische Projektion der orientierungsabhängigen Oberflächenenergie, wobei 
die relative Energie der Orientierungen {100}, {110} und {111} als 0,93 ± 
0,03, 1,01 ± 0,06 und 1,02 ± 0,01 angegeben wurden. Außer diesen Orientie-
rungen sind keine weiteren in der Wulff-Form enthalten. 
2.2.3 Korngrenzenergie und Missorientierung 
Grundsätzlich kann die Energie einer Korngrenze      dargestellt werden als 
Summe der Oberflächenenergie beider angrenzender Körner abzüglich der Bin-
dungsenergie der Korngrenze   : 
Diese Bindungsenergie entspricht der Anzahl möglicher Bindungen über eine 
Korngrenze hinweg. Sie kann auch als Spaltarbeit bezeichnet werden, da sie der 
aufzuwendenden Energie zur mechanischen Spaltung der Grenzfläche in zwei 
Oberflächen entspricht. Dieser Term wird im Allgemeinen als konstant für alle 
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Missorientierungen angenommen [63, 64]. Manche Missorientierungen zwi-
schen zwei Körnern weisen jedoch eine ausgeprägte Symmetrie an der Korn-
grenze auf, wie beispielsweise Zwillingskorngrenzen. In diesem Fall ist eine 
deutlich größere Anzahl atomarer Bindungen zwischen den beiden Körnern 
möglich und die Korngrenzenergie ist relativ klein [53, 64-66]. Diese Korn-
grenzen werden nach dem Coincidence Site Lattice (CSL) klassifiziert, die Be-
zeichnung Σ3 beschreibt dabei eine Korngrenze, bei der jeder dritte Gitterplatz 
des einen Korns mit einem Gitterplatz des anderen Korns zusammenfällt und 
daher eine Bindung ausbilden kann. 
Für die Bildung einer CSL-Korngrenze ist ausschließlich die Lage der Atome 
an der Korngrenze relativ zu den beiden angrenzenden Kristallgittern relevant. 
Daher ist nur die Missorientierung der beiden Körner relevant, die Inklination 
der Korngrenze spielt keine Rolle. Es genügen also drei Parameter zur Be-
schreibung einer Korngrenze, welche die Missorientierung der beiden Körner 
zueinander definieren. 
Aufgrund der relativ niedrigen Korngrenzenergie ist eine gesonderte Betrach-
tung der CSL-Korngrenzen nötig. In SrTiO3 wurden mehrere Studien zu diesem 
Thema durchgeführt. Ernst et al. [67] untersuchten eisendotiertes SrTiO3 mittels 
Electron Backscatter Diffraction (EBSD) und fanden eine größere Anzahl an 
Σ3-Korngrenzen als für einen Polykristall ohne Vorzugsorientierungen erwartet. 
Park et al [68] und Shih et al. [65, 66, 69] betrachteten in mehreren Studien 
undotiertes und niobdotiertes SrTiO3. Das Auftreten von CSL-Korngrenzen 
wurde abhängig von der Auslagerungszeit und der Art des Kornwachstums 
(normal oder abnormal) betrachtet. Im betrachteten Temperaturbereich von 
1350 °C bis 1425 °C wurden nach kurzen Haltezeiten relativ viele Σ3-
Korngrenzen gefunden, deren Anzahl jedoch mit längeren Haltezeiten deutlich 
abnahm. Bei Kleinwinkelkorngrenzen zeigte sich der gleiche Trend [66]. Dem 
gegenüber stehen mit der Sinterzeit steigende Anteile an höheren CSL-
Korngrenzen (Σ5, Σ7, Σ17 und Σ27) [68]. Aus dieser Beobachtung folgern die 
Autoren, dass die Bildung von CSL-Korngrenzen das Kornwachstum nicht 
maßgeblich beeinflusst [68]. Interessant ist eine Abhängigkeit der Häufigkeit 
von Σ3-Korngrenzen von der Korngröße. Bei kleinen Körnern nimmt deren An-
zahl mit der Sinterzeit zu, bei größeren ab [65, 66]. 
Saylor et al. [64] fanden in einem statistischen Ansatz (vgl. Abschnitt 2.2.4) ei-
ne leichte Anhäufung von Kleinwinkelkorngrenzen, jedoch keine signifikante 
Anhäufung von Σ3-Korngrenzen. Andere CSL-Korngrenzen wurden in der Stu-








Insgesamt ist der Einfluss von CSL-Korngrenzen auf das Kornwachstum auf-
grund des eher geringen Anteils an der Korngrenzpopulation als vernachlässig-
bar einzustufen. In diesem Sinne ist die Annahme eines konstanten Bindungs-
terms in der Korngrenzenergie (Gleichung 2.23) gerechtfertigt, die Korngrenz-
energie kann somit in erster Näherung aus der Oberflächenenergie der beiden 
Korngrenzflächen ermittelt werden. 
2.2.4 Grain Boundary Character Distribution 
Aus den geometrischen Gegebenheiten ergeben sich fünf Parameter zur voll-
ständigen Beschreibung einer Korngrenze [53]. Drei Parameter beschreiben die 
kristallografische Missorientierung der beiden angrenzenden Körner. Zwei wei-
tere geben die Inklination der Korngrenze an. Basierend auf diesen fünf Para-
metern können statistische Betrachtungen an der vorliegenden Population von 
Korngrenzen durchgeführt werden. Diese werden unter dem Begriff „Grain 
Boundary Character Distribution“ (GBCD) zusammengefasst [53]. 
Aufgrund der großen Anzahl von Freiheitsgraden ist eine Bestimmung der 
Korngrenzenergie nach Abschnitt 2.2.2 nur für einen eingeschränkten Parame-
terraum praktikabel. Es ist jedoch möglich, die relative Korngrenzenergie über 
statistische Methoden aus der dreidimensionalen Struktur eines Polykristalls zu 
entnehmen [6, 49, 53, 62, 70, 71]. Die zentrale Annahme ist dabei, dass eine 
energetisch günstige Korngrenze in einem Polykristall häufiger auftritt als eine 
energetisch ungünstige. Die relative Energie einer Korngrenze ist dann umge-
kehrt proportional zu deren Häufigkeit. Experimentelle Betrachtungen [64, 71] 
sowie eine Kornwachstumssimulation [72] stützen diese Annahme. 
Die GBCD kann prinzipiell mit allen Verfahren bestimmt werden, welche die 
Erstellung eines dreidimensionalen Abbildes eines Polykristalls einschließlich 
der kristallografischen Orientierung aller Körner ermöglichen. Das am häufigs-
ten angewendete Verfahren ist ein Serienschnittverfahren („Serial Sectionning“) 
[53, 70]. Dabei werden von einer möglichst großen Anzahl Körner in einem 
zweidimensionalen Schliff die kristallografischen Orientierungen sowie die La-
ge der Korngrenzen gemessen. Üblicherweise werden dazu rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen in Verbindung mit EBSD verwendet. Da bei der 
Verwendung von zweidimensionalen Daten die Inklination der Korngrenze re-
lativ zur Oberfläche nicht bekannt ist, können so zunächst nur vier der fünf Pa-
rameter gemessen werden. Die Inklination wird mittels Serienschnittverfahren 
bestimmt (vgl. Abschnitt 2.2.2). Durch die Anwendung dieser Methode auf ei-
nige übereinanderliegende Schnitte entsteht eine dreidimensionale Rekonstruk-
 
 





tion eines Polykristalls. Mit diesem Verfahren wurde beispielsweise in MgO die 
GBCD gemessen [70] und daraus die relative Oberflächenenergie ermittelt [71]. 
Auch an SrTiO3 wurde das Serienschnittverfahren angewendet [62, 64], die Er-
gebnisse werden an dieser Stelle zusammengefasst. Die Autoren fanden eine 
Korrelation zwischen Häufigkeit des Auftretens und der hypothetischen Korn-
grenzenergie als Summe aus der Energie beider Oberflächen [64]. Sowohl 
Kleinwinkelkorngrenzen („Σ1“) als auch Σ3-Korngrenzen waren Ausnahmen 
dieser Regel, sie traten häufiger auf als die hypothetische Korngrenzenergie er-
warten ließe. Da diese speziellen Korngrenzen jedoch weniger als 2 % aller 
Korngrenzen ausmachten, ist ein deutlicher Einfluss dieser Korngrenzen nicht 
zu erwarten. Die geringe Genauigkeit der Daten erlaubt in diesen Fällen aller-
dings keine konkrete Aussage. 
Beide Studien dokumentieren eine deutliche Textur in den Korngrenznormalen. 
Ein relativ großer Anteil der Korngrenzen ist bezüglich einem der beiden Kör-
ner {100}-orientiert, welches die Oberfläche mit der niedrigsten Energie ist 
([41] und Abschnitt 4.1). Die Orientierung der gegenüberliegenden Seite ergibt 
sich aus der Missorientierung der beiden Körner. Die Häufigkeitsverteilung die-
ser Korngrenzoberflächen korreliert insgesamt deutlich mit der Wulff-Form der 
Oberflächenenergie [62, 64]. Nach den Autoren verhält sich der Polykristall 
ähnlich zu freien einzelnen Kristallen, indem möglichst viele niederenergetische 
Oberflächen gebildet werden. Einziger Unterschied ist die Kopplung der Ober-
fläche gegenüberliegender Körner, die dann eine vorgegebene, nicht nieder-
energetische Oberfläche ausbilden müssen [62]. Aus diesem deutlichen Einfluss 
der einzelnen Oberflächen leiten die Autoren die Annahme ab, dass der Bin-
dungsterm der Oberflächenenergie (vgl. Gleichung 2.23) außer für Σ1- und Σ3-
Korngrenzen konstant ist [62], entgegen früheren Studien der gleichen Arbeits-
gruppe [60, 61], die eine nur von der Missorientierung der beiden Körner ab-
hängige Korngrenzenergie annahmen. 
Die Präparation der einzelnen Ebenen ist im Serienschnittverfahren ebenfalls 
mit großem Aufwand verbunden. Daher wurde ein stereologisches Verfahren 
entwickelt, das die Inklination der Korngrenze aus einem einzigen zweidimen-
sionalen Schnitt rekonstruiert [53, 73]. Auch in diesem Fall erfolgt die Erfas-
sung einer möglichst großen Anzahl Körner mittels REM und EBSD. Nun wird 
die Annahme getroffen, dass die Inklination der Korngrenze bei gegebener Mis-
sorientierung bevorzugte Winkel ausbildet. Dann ermöglicht der Vergleich 
mehrerer Kornpaare mit gleicher Missorientierung, aber unterschiedlicher Ori-








grenzen. Dieses Verfahren schließt also aus einem einzigen zweidimensionalen 
Schnitt auf die dreidimensionale Struktur des Materials. Diese stereologische 
Methode der Messung der GBCD wurde ebenfalls an SrTiO3 angewendet [53, 
73], die Ergebnisse entsprechen denen des Serienschnittverfahrens. 
Eine weitere Möglichkeit der Messung der GBCD sind röntgentomografische 
Verfahren unter Ausnutzung der Röntgenbeugung (Diffraction Contrast Tomo-
graphy, DCT) [74-76]. Diese Methode erzeugt ein vollständiges dreidimensio-
nales Abbild der Mikrostruktur einschließlich der Kornorientierungen. Dabei ist 
insbesondere die Zerstörungsfreiheit der Messung hervorzuheben, wodurch 
mehrere Messungen an der gleichen Probe möglich sind, beispielsweise vor und 
nach einer Wärmebehandlung. Erste Versuche dieses Verfahrens an SrTiO3 zei-
gen ebenfalls eine Häufigkeit von {100}-orientierten Kornoberflächen [77]. 
2.3 Korngrenzmobilität und Korngrenzstruktur 
Neben der Korngrenzenergie ist die Korngrenzmobilität ein entscheidender 
Faktor im Kornwachstum. Während die Korngrenzenergie die Triebkraft für das 
Kornwachstum beeinflusst, bedingt die Korngrenzmobilität die aus der Trieb-
kraft resultierende Bewegungsgeschwindigkeit der Korngrenze (vgl. Gleichung 
2.16). Nach den Kornwachstumsmodellen aus Abschnitt 2.1 ist das Korn-
wachstum im gleichen Maße von Mobilität und Korngrenzenergie abhängig. 
Daher ist es zumeist nicht möglich, deren Einfluss im Experiment zu trennen, es 
ist nur die Wachstumskonstante        als Kopplung dieser beiden Werte 
messbar [78, 79]. 
Analog zur Korngrenzenergie besteht bei kristallinen Materialien in der Regel 
eine Anisotropie der Mobilität. Häufig wird zwischen diesen beiden Faktoren 
eine Abhängigkeit angenommen, indem energetisch günstige Korngrenzen eine 
geringere Mobilität aufweisen [62]. 
Die Korngrenzmobilität entspricht der Geschwindigkeit, mit der die Atome vom 
Kristallgitter des schrumpfenden Korns an das des wachsenden Korns diffun-
dieren. Daher ist die Mobilität einerseits von einem Diffusionskoeffizienten, 
andererseits aber auch von der lokalen Struktur der Kristallgitter abhängig. In 
diesem Abschnitt werden verschiedene Aspekte zusammengefasst, welche in 
Bezug auf die Korngrenzmobilität von Bedeutung sind. 
2.3.1 Benetzung einer Korngrenze 
Die Benetzung einer Korngrenze ersetzt eine Grenzfläche zwischen zwei Kris-
tallen durch zwei Grenzflächen zwischen einem Kristall und einer Flüssigkeit. 
Es existieren zwei unterschiedliche Modelle für die Benetzung, ein klassisches 
 
 





basierend auf dem gleichzeitigen Vorliegen einer flüssigen und einer festen 
Phase sowie ein weiteres, welches keine stabile Flüssigphase enthält. 
Zunächst wird das klassische Modell behandelt. In diesem Fall tritt genau dann 
eine Benetzung der Korngrenze ein, wenn sich dadurch die Korngrenzenergie 
und damit die freie Energie des Systems verkleinert: 
mit der Korngrenzenergie     und der Grenzflächenenergie zwischen Korn und 
Flüssigphase    . Diese Situation kann auch bildlich dargestellt werden. Die 
Skizze in Abbildung 2.7 a zeigt eine Skizze für          . Entsprechend 
einem Kräftegleichgewicht stellt sich ein stumpfer Winkel am Tripelpunkt ein, 
so dass die Flüssigphase (grau) in Form eines diskreten Partikels an der 
Korngrenze vorliegt. In den Abbildung 2.7 b und c sinkt    , ohne die Bedin-
gung in Gleichung 2.24 zu erreichen. Der Winkel am Tripelpunkt nimmt dabei 
ab, bis er schließlich bei           0° erreicht und die Flüssigphase von einer 












Abbildung 2.7: Benetzung einer Korngrenze durch eine Flüssigphase. Die Flüssig-
phase ist grau markiert. In a liegt eine sehr schlechte Benetzung vor. In b und c ver-
schiebt sich das Verhältnis der Oberflächenenergie in Richtung einer Benetzung, bis 
in d eine kontinuierliche Schicht an der Korngrenze entsteht. 
 
Eine Benetzung nach diesem Schema wurde in undotiertem, hochreinem SrTiO3 
nicht nachgewiesen. Sie ist allerdings durch eine Dotierung erreichbar, bei-
spielsweise mit Bismut [80] oder insbesondere auch mit Silicium [81, 82]. 
Für die Benetzung einer Korngrenze muss nicht notwendigerweise eine thermo-
dynamisch stabile Flüssigphase vorliegen, die Temperatur des Systems muss 








also nicht unbedingt einen Schmelzpunkt überschritten haben. Wenn der Ener-
giegewinn durch die Benetzung ausreichend groß ist, dass er den Energieauf-
wand für die Umwandlung eines geringen Materialvolumens in einen amorphen 
Zustand übersteigt, so kann auch bei tieferen Temperaturen eine Benetzung auf-
treten. Die Gleichung 2.24 muss für diesen Fall umformuliert werden zu 
mit der Energie    , welche für die strukturelle Umwandlung des Materialvo-
lumens aufzubringen ist. Eine solche Schicht wird intergranulare amorphe 
Schicht („Intergranular Glassy Film“, IGF) genannt. Sie unterscheidet sich in 
einigen Eigenschaften von den Schichten nach dem klassischen Modell [83]. So 
existiert eine Gleichgewichtsdicke, welche im Bereich weniger Nanometer an-
gesiedelt ist. Weiterhin bildet sie sich bereits bei Temperaturen unterhalb des 
Schmelzpunkts. Die chemische Zusammensetzung der Schicht entspricht im 
Allgemeinen nicht der eutektischen Zusammensetzung des Materials. 
Die Existenz solcher Schichten wurde thermodynamisch von John Cahn 1977 
beschrieben (Critical Point Wetting, [84]). Cahn betrachtete eine Mischung aus 
zwei Flüssigkeiten, welche durch eine Mischungslücke entstanden ist, und de-
ren Benetzungsverhalten auf einer Oberfläche. Eine Überlagerung des Phasen-
diagramms mit dem Diagramm der Oberflächenadsorption ist in Abbildung 2.8 
dargestellt. Innerhalb der Mischungslücke ergibt sich oberhalb einer gewissen 
Temperatur eine vollständige Benetzung. In diesem Bereich sind beide Flüssig-
keiten thermodynamisch stabil. Links von der Mischungslücke ist lediglich eine 
der beiden Schmelzen thermodynamisch stabil. Dennoch existiert ein Konzent-
rationsbereich bis hinab zu einem kritischen Punkt („Surface Critical Point“), 
bis zu dem die zweite Flüssigkeit als dünne Schicht die Oberfläche benetzt und 
diese vollständig von der ersten Flüssigkeit abschirmt. Es existiert dabei ein Be-
reich mit dicken Adsorptionsschichten und einer mit dünnen. Die Ursache für 
dieses Verhalten ist eine Erniedrigung der freien Energie des Systems nach 
Gleichung 2.24. Diese Theorie wurde analog auf Korngrenzen übertragen [85]. 
Nach Cahn ist diese Bildung einer Flüssigphasenschicht ein Phasenübergang 
erster Ordnung [84], die Reversibilität der Schichtbildung lässt sich experimen-
tell nachweisen [83, 86]. Daher können die konventionellen Phasendiagramme 
um den Zustand der Grenzflächen ergänzt werden [63, 83, 87, 88]. 
Seit den Studien Cahns wurden viele weitere theoretische und experimentelle 
Untersuchungen an Oberflächen und Korngrenzen durchgeführt. In vielen Fäl-
len wurden zwei Kräfte betrachtet, welche zwischen den beiden Grenzflächen 
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der Schicht wirken und dessen Dicke bedingen: anziehende Van-der-Waals-
Kräfte und abstoßende sterische Kräfte [83, 89-92]. Aus diesen Annahmen lässt 
sich eine Gleichgewichtsdicke der Schicht berechnen, welche von den Konzent-
rationen der flüssigphasenbildenden Substanzen unabhängig ist. Solche Gleich-
gewichtszustände wurden auch experimentell beobachtet [90]. 
Es wurde jedoch auch von Systemen berichtet, in denen zwei unterschiedliche 
Korngrenzzustände (ohne Schicht und eine Schicht mit einer bestimmten Dicke) 
ein lokales Minimum der Korngrenzenergie bilden und zwischen diesen  
Minima ein ausgeprägtes Maximum existiert, so dass in einem System  
zwei verschiedene Korngrenzen unter den gleichen Bedingungen auftreten  
können [93, 94]. 
Es existieren einige Studien, die von intergranularen amorphen Schichten in 
SrTiO3 berichten [80, 95-98]. Zwei Arbeiten betrachten SrTiO3 mit ungefähr 2 
mol% Titanüberschuss und teilweise mit Niob-Dotierung, wobei bei 1460 °C 
und 1470 °C Schichten mit Dicken von 1-2 nm sichtbar sind [95, 96]. Dabei ist 
jeweils ein Anteil an Verunreinigungen im Material enthalten (0,2 mol% 
beziehungsweise 0,1 mol%), darunter auch Silicium [99], welches für seine 
Bildung von benetzenden Glasphasen in Perowskiten bekannt ist [81, 82]. 
Stenton und Harmer fanden in undotiertem Material mit 10 % Titanüberschuss 
bei 1470 °C eine Flüssigphasenschicht, die teilweise sehr geringe Dicken von 
<15 nm aufwies [80]. In dieser Studie sind keine Angaben zur Reinheit des 
Materials enthalten. Die anderen beiden Studien betrachten eisendotiertes 
Material bei 1320 °C [97] und 1450 °C [98]. Im letzten Fall wurden zwei 
unterschiedliche chemische Zusammensetzungen der Schichten gefunden, eine 
Titan/Eisen-reiche und eine Strontium/Eisen-reiche. Im Kontrast zu vielen 
dieser Studien fanden Bäurer et al. zwischen 1425 °C und 1600 °C aus-
schließlich trockene Korngrenzen, wobei hochreines SrTiO3 ohne Dotierung 
betrachtet wurde [100]. 
Insgesamt zeigt keine Studie die Bildung von entsprechenden Schichten in und-
otiertem, stöchiometrischem SrTiO3, es ist stets ein Einfluss von Verunreini-










Abbildung 2.8: Cahns Critical Point Wetting bei Vorliegen einer Mischungslücke 
nach [84]. 
2.3.2 Einfluss der Struktur einer Korngrenze auf deren Mobilität 
Die Literatur dokumentiert in mehreren Fällen einen Zusammenhang zwischen 
der Struktur einer Korngrenze sowie deren Mobilität. So finden sich in Al2O3 
sechs verschiedene Typen von Korngrenzen, welche sich im nach Gleichung 
2.17 ermittelten Kornwachstumsfaktor um insgesamt drei Größenordnungen 
unterscheiden [78]. Da die Korngrenzenergie sich nicht um Größenordnungen 
verändert [55], ist dieser Effekt hauptsächlich der Mobilität zuzuschreiben. Die 
Korngrenztypen in Al2O3 unterscheiden sich in ihrer atomaren Struktur, wobei 
manche nur zusammen mit einer Dotierung auftreten. Die sechs Typen gestalten 
sich mit ansteigender Mobilität wie folgt [78]: 
 
1.) eine Submonoschicht adsorbierter Dotierungsatome an der Korngrenze 
2.) eine trockene Korngrenze 
3.) eine Doppelschicht adsorbierter Dotierungsatome 
4.) mehrere Schichten adsorbierter Dotierungsatome 
5.) eine intergranulare amorphe Schicht mit einer Gleichgewichtsdicke (vgl. 
Abschnitt 2.3.1) 









Auch in SrTiO3 existieren unterschiedliche Typen von Korngrenzen. Bäurer et 
al. [100] und Shih et al. [101] untersuchten das normale und abnormale Korn-
wachstum von SrTiO3 zwischen 1425 °C und 1600 °C abhängig von Haltezeit 
und Stöchiometrie. Den Autoren zufolge ist die Stöchiometrie der Korngrenze 
nicht von der Stöchiometrie des restlichen Materials abhängig; bei Strontium-
überschuss sind titanreiche Korngrenzen sichtbar und umgekehrt. In diesen Stu-
dien lassen sich die Korngrenzen in vier verschiedene Typen aufteilen, welche 
ebenfalls anhand ihrer atomaren Struktur unterschieden werden können: 
 
1.) gerade, atomar geordnet, eine Seite auf {100} facettiert 
2.) gerade, atomar rau, nicht facettiert 
3.) stufig facettiert, Stufen zu einem Korn {100}-orientiert 
4.) gekrümmt 
 
Die Typen bilden sich dabei abhängig von der Inklination der Korngrenzebene 
zu den beiden benachbarten Körnern. Wenn die Korngrenzebene relativ nahe zu 
{100} bezüglich einem der beiden Körner liegt, bilden sich Typ 1 oder 3. In an-
deren Fällen werden Typ 2 oder 4 beobachtet [101]. Abnormale Körner, deren 
Korngrenzen eine hohe Mobilität haben, weisen häufig Typ 1 auf, wobei das 
abnormale Korn in {100}-Orientierung facettiert ist. An den Tripellinien sind 
allerdings unfacettierte Bereiche zu sehen. Im Gegensatz dazu ist in der normal 
wachsenden Matrix Typ 4 am häufigsten. Die Autoren schließen daraus, dass 
Typ 1 eine höhere Mobilität aufweisen muss als Typ 4. 
Weiterhin existiert ein Zusammenhang der Struktur mit der Stöchiometrie der 
Korngrenze. So wiesen die Korngrenzen vom Typ 1 meist einen Strontiumüber-
schuss auf, bei Typ 4 lag meist ein Titanüberschuss vor. Als Folgerung daraus 
könnte die hohe Mobilität des Typ 1 durch die große Konzentration an Titan- 
und Sauerstoffleerstellen an der Korngrenze bedingt sein, die geringere Mobili-
tät des Typs 4 könnte durch Solute Drag der Titanionen begründet sein [101]. 
Weiterhin besteht eine allgemeine Abhängigkeit des Kornwachstums von der 
Facettierung der Korngrenzen, wie für SrTiO3 und BaTiO3 in vielen Fällen 
nachgewiesen wurde. An et al. beeinflussten den Anteil facettierter Korngren-
zen im System durch eine Variation des Sauerstoffpartialdrucks und der Do-
natordotierung in BaTiO3 [102]. Bei einem hohen Anteil an facettierten Korn-
grenzen ist das Kornwachstum sehr langsam und abnormales Kornwachstum 
tritt auf. Bei nicht facettierten Korngrenzen ist das Kornwachstum deutlich aus-








2.3.3 Hemmende Einflüsse auf das Kornwachstum 
In allen klassischen Modellen wird die Mobilität einer Korngrenze als Proporti-
onalitätsfaktor zwischen wirkender Kraft und Bewegungsgeschwindigkeit einer 
Korngrenze angenommen, wie die Gleichungen 2.11 und 2.16 zeigen. Wenn 
jedoch zusätzlich zur Triebkraft weitere Kräfte auf die Korngrenzen wirken, so 
ist mit einer Abweichung von der konstanten Mobilität zu rechnen. In den 
nächsten Abschnitten werden die für diese Arbeit relevanten Effekte dieser Art 
kurz beschrieben. 
2.3.3.1 Einfluss von segregierten Atomen: Solute Drag 
Wenn in einem Polykristall Defekte existieren, welche zu den Korngrenzen hin 
segregieren oder von diesen verdrängt werden, kommt es bei der Bewegung der 
Korngrenzen zu einer hemmenden Kraft. Ein chemisches Potential begründet 
die Verteilung der Defekte an der Korngrenze. Wenn die Korngrenze sich be-
wegt, so folgt dieses Potential der Bewegung. Die hemmende Kraft resultiert 
dann aus der Notwendigkeit, dass die Defekte dem chemischen Potential  
der Korngrenze folgen und durch ihre eigene Diffusionsgeschwindigkeit und 
ihre Wechselwirkung mit dem chemischen Potential der Korngrenze eine brem-
sende Wirkung erzeugen (vgl. Abbildung 2.9). Wenn die Geschwindigkeit der 
Korngrenze ausreichende Werte annimmt, so reicht die Diffusion der Defekte 
nicht aus, um der Korngrenze zu folgen. In diesem Fall überwächst die Korn-
grenze die lokale Anhäufung an Defekten und kann sich nun nahezu unge-
hemmt weiter bewegen. 
Die auslösenden Defekte können gelöste Fremdatome oder auch durch lokale 
Nichtstöchiometrie ungelöste Atome und Leerstellen des betrachteten Materials 
sein. Dieser Effekt wird in der Literatur „Solute Drag“ oder „Impurity Drag“ 
genannt und wurde von Cahn 1962 mathematisch betrachtet [106]. Die hem-
mende Kraft beschrieb er als 
mit der Konzentration des auslösenden Defektes im Volumen       und der Ge-
schwindigkeit der Korngrenze    . Der Parameter   skaliert das Ausmaß der 
hemmenden Kraft. Der zweite Parameter   definiert die Geschwindigkeit, ab 
der die Korngrenze sich von den ungelösten Atomen losreißt. Diese Kraft muss 
von der durch Kapillarkräfte erhaltenen Triebkraft für das Kornwachstum abge-
zogen werden. In Abbildung 2.10 ist diese Situation grafisch dargestellt. Den 
        
         









klassischen Zusammenhang zwischen Triebkraft und Korngrenzgeschwindig-
keit zeigt die gepunktete Gerade. Die gestrichelte Kurve entspricht Gleichung 
2.26. Die Summe dieser beiden Kurven ergibt die effektive Triebkraft unter Be-
rücksichtigung des Solute Drag, in der Skizze dargestellt durch eine durchgezo-
gene Linie. Aus niedrigen Triebkräften resultiert eine sehr geringe Bewegung 
der Korngrenzen, bei einer kritischen Triebkraft       erfolgt das Losreißen der 
Korngrenze. Bei größeren Triebkräften nähert sich die Geschwindigkeit der 
Korngrenze der Mobilität ohne Solute Drag an. 
 
 
Abbildung 2.9: Konzentrationsverlauf der segregierten Defekte an einer sich 
bewegenden Korngrenze nach [105]. 
 
In der Literatur finden sich einige Hinweise auf Solute Drag an SrTiO3 oder 
BaTiO3. Ein elektrochemisches Potential an den Korngrenzen wurde beispiels-
weise von Chiang und Takagi gezeigt [107, 108], eine Segregation von intrinsi-
schen [100, 101] und extrinsischen [99, 107, 108] Defekten wurde ebenfalls in 
vielen Fällen dokumentiert. Bäurer et al. [100] und Shih et al. [101] beobachte-
ten darüber hinaus tatsächlich eine geringere Mobilität der Korngrenzen, wenn 
diese einen Titanüberschuss aufweisen. Ein direkter Nachweis von Solute Drag 
in Perowskiten ist jedoch bisher nicht erfolgt. 
Dillon et al. entwickelten eine Messmethode zur Quantifizierung des Solute 
Drag und wendeten diese auf Al2O3 an [109]. Eine Phasenfeldsimulation unter 










Abbildung 2.10: Zusammenhang zwischen Triebkraft und Geschwindigkeit der 
Korngrenze bei Vorliegen von Solute Drag nach [9]. 
 
2.3.3.2 Einfluss von Fremdphasenpartikeln: Zener-Pinning 
Zener und Smith veröffentlichten 1948 ein Modell, welches den Einfluss von 
Fremdphasenpartikeln auf das Kornwachstum beschreibt [110]. Vereinfachend 
werden die Partikel als sphärisch, gleichmäßig im Festkörper verteilt und unbe-
weglich angenommen. Diese Partikel können in Form von Fremdphasenparti-
keln oder auch Poren vorliegen. Die Partikel üben eine Kraft auf die Korngren-
ze aus, welche in Abbildung 2.11 skizziert ist und einen maximalen Wert von 
erreichen kann [111]. Dabei ist   der Radius des Partikels. Unter Annahme ei-
ner gleichmäßigen Verteilung von sphärischen Partikeln kann aus deren Anzahl 
je Korngrenzfläche eine bremsende Kraft auf die Korngrenze hergeleitet wer-
den. Die Anzahl Partikel je Korngrenzfläche ergibt sich zu 
mit der Anzahl Partikel je Volumen    und dem Volumenanteil der Partikel   
[111]. Daraus ergibt sich die maximale Kraft je Korngrenzfläche: 
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Diese Kraft muss von der Triebkraft für das Kornwachstum abgezogen werden 
(vgl. Gleichung 2.15): 
Wenn die mittlere Korngröße einer wachsenden Mikrostruktur einen kritischen 
Wert erreicht, so ist die effektive Triebkraft null. Dann verhindert die Brems-
kraft der Partikel die Korngrenzbewegung. Aus Gleichung 2.30 lässt sich diese 
kritische Korngröße berechnen zu [111]: 
Diese Gleichung wird auch Zener-Gleichung genannt. Eine Umformung der 
effektiven Triebkraft des Kornwachstums liefert dann: 
Für einen unendlich großen kritischen Radius geht diese Gleichung in das Mo-
dell von Burke und Turnbull über (vgl. Abschnitt 2.1.4). Auch eine Integration 
des Zener-Pinnings in das Modell von Hillert wurde betrachtet [5, 112]. Im Ge-
gensatz zum klassischen Ansatz (Abschnitt 2.1.2) resultiert aus diesem Modell 
keine konstante Partikelgrößenverteilung [5]. 
Eine analytische Herleitung einer Kornwachstumsgleichung aus Gleichung 2.32 
ist ebenfalls möglich und liefert [113]: 
In der Literatur sind nur wenige experimentelle Betrachtungen des Zener-
Pinnings zu finden [114]. Allerdings bilden einige Simulationsmodelle dessen 
Einfluss auf das Kornwachstum ab [113, 115-119]. Von besonderem Interesse 
für diese Arbeit ist der Einfluss des Zener-Pinnings auf die Korngrößenvertei-
lung. Dieser wurde von mehreren Autoren in zwei Dimensionen simuliert [113, 
118, 119]. In allen Fällen erscheint eine Verschiebung der normierten Korngrö-
ßenverteilung in Richtung kleinerer Korngrößen. Gleichzeitig steigt die Vertei-
lungsfunktion bei kleinen Korngrößen steiler an (vgl. Abbildung 2.12). 
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Abbildung 2.11: Einfluss eines Fremdphasenpartikels auf eine wandernde 




Abbildung 2.12: normierte Korngrößenverteilungen mit und ohne Berücksichtigung 
des Zener-Pinnings aus einer 2D-Kornwachstumssimulation nach [113]. 
 
2.3.3.3 Einfluss von Poren: Pore Drag 
Die im Zener-Modell getroffene Annahme von unbeweglichen und gleichmäßig 
verteilten Partikeln trifft in der Realität selten zu. Insbesondere Poren können 
sich mit einer Korngrenze mitbewegen [120]. Gleiches gilt meist auch für 
Fremdphasenpartikel [9]. 
Wenn eine Korngrenze auf eine Pore trifft, so stellt sich analog zum Zener-
Modell die in Abbildung 2.11 dargestellte Situation ein. Da die daraus resultie-
rende Kraft nicht nur auf die Korngrenze, sondern auch auf die Pore wirkt, folgt 
 
 





diese der Bewegung der Korngrenze. Die Situation entspricht damit ungefähr 
dem Modell des Solute Drag (vgl. Abschnitt 2.3.3.1). Wenn die Geschwindig-
keit der Korngrenze ausreichend klein ist, reicht die Diffusionsgeschwindigkeit 
der Poren aus, um diese an der Korngrenze angeheftet zu halten. Daraus resul-
tiert eine starke hemmende Kraft auf die Bewegung der Korngrenze. Bei ausrei-
chend großen Geschwindigkeiten der Korngrenze erfolgt analog zum Mecha-
nismus des Solute Drag ein Losreißen der Korngrenze von den Poren. Daraus 
resultiert ein Zusammenhang zwischen Triebkraft und Kornwachstum ähnlich 
zu Abbildung 2.10 mit einem Bereich angehefteter Poren bei kleinen Korn-
grenzgeschwindigkeiten und einer sich von den Poren losreißenden Korngrenze 
bei größerer Korngrenzgeschwindigkeit. 
Anders als bei Solute Drag liegt eine diskrete Verteilung der Poren vor. Daher 
beeinflusst die örtliche Verteilung sowie die Größe der Poren das Verhalten der 
hemmenden Kraft maßgeblich und muss bei der Quantifizierung des Effektes 
berücksichtigt werden [120]. 
2.3.3.4 Nukleationsbarrieren 
Die Nukleationsbarriere ist eine energetische Barriere, welche die Bewegung 
atomar glatter Oberflächen behindert. Die Situation ähnelt der Keimbildung in 
einer abkühlenden Schmelze. Die Barrieren beziehen sich auf atomar glatte Flä-
chen, welche durch ihre Struktur eine niedrige Energie aufweisen. Die Aufbrin-
gung einiger Atome als Keim der nächsten Atomlage erzeugt einen Zustand mit 
höherer Energie. Erst bei einer ausreichenden Größe des Keims ist dieser ener-
getisch stabil und das Aufbringen einer kompletten Atomlage damit möglich. 
Die für die Bildung dieses Keims nötige Energie stellt die Nukleationsbarriere 
dar. Eine theoretische Beschreibung für das Entstehen dieser Barriere sowie  
eine Abschätzung anhand physikalischer Größen findet sich in der Literatur  
[6, 121-125]. 
Einige Autoren übertragen diesen Mechanismus auf das Verhalten facettierter 
Korngrenzen ohne Beschränkung auf mit einer Flüssigphase benetzte Korn-
grenzen [103]. Die Korngrenze wandert in diesem Fall nach dem sogenannten 
„Step Growth“-Mechanismus [94, 121, 122], welcher schon vor einiger Zeit 
theoretisch beschrieben [126] und 2002 in situ beobachtet wurde [127, 128]. 
Die Annahme der Existenz von Nukleationsbarrieren in facettierten polykristal-
linen Festkörpern mündet in ein Kornwachstumsmodell, in dem eine Nichtline-
arität zwischen der Triebkraft und der Geschwindigkeit des Kornwachstums 








Diese Nichtlinearität ist in Abbildung 2.13 skizziert. Unter Annahme diffusi-
onskontrollierten Wachstums ohne weitere Einflussfaktoren ist die Korngrenz-
geschwindigkeit proportional zur Triebkraft und die Mobilität daher konstant. 
Wenn Nukleationsbarrieren angenommen werden, muss eine kritische Trieb-
kraft       erreicht werden, um die Nukleationsbarriere zu überwinden und den 
Wachstumsvorgang auszulösen. Bis zum Erreichen dieser Triebkraft ist die 
Mobilität null, darüber nimmt sie einen konstanten positiven Wert an. Da die 
Triebkraft proportional zum Kehrwert der mittleren Korngröße ist (vgl. Ab-
schnitte 2.1.2 und 2.1.4), sinkt diese mit fortschreitendem Kornwachstum, bis 
sie den kritischen Wert       erreicht. Ab diesem Zeitpunkt beziehungsweise 
dieser Korngröße hemmt die Nukleationsbarriere das Kornwachstum. Der ent-
stehende Zusammenhang zwischen Triebkraft und Korngrenzgeschwindigkeit 
in Abbildung 2.13 ist dabei dem des Solute Drag sehr ähnlich (Abbildung 2.10). 
Im Gegensatz zum Solute Drag existiert in dieser Theorie keine Nukleationsbar-
riere für Triebkräfte kleiner null, also für schrumpfende Körner, da jede Facette 
vom Rand her ohne Barriere aufgelöst werden kann [129]. Eine theoretische 
Herleitung ergibt zusätzlich eine stark abnehmende Nukleationsbarriere für 
schrumpfende Körner, für einen Kornradius von der Hälfte des mittleren Korn-
radius des Systems verschwindet diese vollständig [6]. Außerdem ist die lokale 
Triebkraft für ein kleines, sich auflösendes Korn aufgrund der starken Krüm-
mung sehr groß, so dass die Nukleationsbarriere für schrumpfende Körner keine 
große Rolle spielt. Allerdings kann aus geometrischen Gründen kein Korn 
schrumpfen, ohne dass ein anderes wächst. Aus diesem Grund müssen entgegen 
dem in Abbildung 2.13 dargestellten Schema auch für schrumpfende Körner 
Nukleationsbarrieren vorliegen [6]. 
Der in Abbildung 2.13 gezeigte Verlauf der Mobilität wurde an BaTiO3 mit Ex-
perimenten rekonstruiert [103, 130, 131]. Analog zu den Experimenten der vor-
liegenden Arbeit (vgl. Abschnitt 3.5) wurde in diesen Studien das Wachstum 
eines Einkristalls in eine polykristalline Matrix hinein betrachtet. Die Kontrolle 
der Triebkraft erfolgte über die Einstellung der mittleren Korngröße der po-
lykristallinen Matrix. Ein Wachstum des Einkristalls wurde erst bei ausreichend 
kleiner Matrixkorngröße und damit ausreichend großer Triebkraft beobachtet, 
welche nach Ansicht der Autoren der Nukleationsbarriere entspricht. 
Die folgenden Abschnitte betrachten einige spezielle Aspekte dieses Modells, 
welche sich deutlich von der klassischen Theorie unterscheiden und thematisch 











Abbildung 2.13: Einfluss der Nukleationsbarrieren auf den Zusammenhang zwischen 
Triebkraft und Geschwindigkeit der Korngrenze nach [94, 129]. 
 
Facettierung der Korngrenzen 
Die Nukleationsbarrieren entstehen durch die energetische Stabilität facettierter 
Oberflächen. Defekte auf diesen Oberflächen können jedoch einen Keim dar-
stellen und so die Barriere verkleinern oder aufheben [121]. Dieser Zusammen-
hang wurde beispielsweise für Versetzungen an SrTiO3 [95, 96, 132], Al2O3 
[131] und Gallium [123, 124] experimentell nachgewiesen. Allerdings entsteht 
dieser Effekt nur bei Vorliegen einer Flüssigphasenschicht an den Korngrenzen, 
wie insbesondere ein direkter Vergleich zwischen nassen und trockenen Korn-
grenzen belegt [96]. 
Da eine Nukleationsbarriere nur in facettierten Systemen wirken kann, sind die 
Bedingungen für das Vorliegen facettierter Korngrenzen von besonderer Bedeu-
tung. In Perowskiten besteht ein Zusammenhang zwischen der Leerstellen-
konzentration und der Facettierung [40, 102-104, 121, 133-137]. Bei niedriger 
Leerstellenkonzentration sind die Stufenenergie sowie die Anisotropie der 
Oberflächenenergie hoch [40]. Deshalb bilden sich facettierte Korngrenzen.  
Eine steigende Leerstellenkonzentration führt zu einer sinkenden Stufenener- 
gie und sinkender Anisotropie, woraus ein Übergang zu atomar rauen Korn-
grenzen resultiert. 
Die Leerstellenkonzentration kann in Perowskiten durch steigende Temperatur, 
sinkenden Sauerstoffpartialdruck sowie eine Donatordotierung erhöht werden 








facettiert zu atomar rau erreichbar. So weist undotiertes SrTiO3 in Luft einen 
thermisch induzierten Übergang zu nicht facettierten Korngrenzen zwischen 
1570 °C und 1590 °C auf [139]. Darunter sind die Korngrenzen größtenteils 
facettiert, wobei {100} die häufigste Orientierung der Korngrenznormalen ist 
[41, 49, 53, 64, 73, 100, 101]. Bei 1300 °C scheinen allerdings keine {100}-
facettierten Korngrenzen mehr zu existieren [140]. Die Facettierungsneigung 
mit steigender Dotierung und sinkendem Sauerstoffpartialdruck wurde in meh-
reren Studien beschrieben [102, 104, 121]. Für die vorliegende Arbeit sind die 
Verhältnisse in undotiertem SrTiO3 unter reinem Sauerstoff und 95 % N2-
5 % H2 relevant. Nach Chung et al. [104] und Kang et al. [132] reicht die Leer-
stellenkonzentration in 95 % N2-5 % H2 bei 1470 °C nicht aus, um einen Über-
gang zu atomar rauen Korngrenzen auszulösen, so dass in beiden Fällen facet-
tierte Korngrenzen vorliegen. Im Gegensatz dazu wiesen Bäurer et al. [100] und 
Shih et al. [101] für SrTiO3 bei 1425 °C in Sauerstoff einen Anteil nicht facet-
tierter Korngrenzen nach. 
Die Stöchiometrie der Korngrenze hat ebenfalls einen Einfluss; facet- 
tierte Korngrenzen in BaTiO3 zeigen in einer Studie einen Titanüberschuss  
[141]. In SrTiO3 scheinen sie hingegen eher einen Strontiumüberschuss zu  
bilden [100, 101]. 
 
Abnormales Kornwachstum 
Abnormales Kornwachstum erscheint häufig bei gleichzeitigem Vorliegen fa-
cettierter und nicht facettierter Korngrenzen [6]. Die Autoren der in diesem Ab-
schnitt angeführten Studien nahmen in vielen Experimenten gezielt Einfluss auf 
den Anteil facettierter Korngrenzen im System und beobachteten dabei das Auf-
treten abnormalen Kornwachstums, beispielsweise in BaTiO3 [40, 103, 135, 
142, 143] und auch in Nickel [144]. 
Eine aus diesen Versuchen abgeleitete Hypothese basiert einzig auf dem Vor-
liegen von facettierten Körnern [102, 121]. Wenn die mittlere Korngröße und 
damit die Triebkraft für das Kornwachstum ungefähr dem Sprung in Abbildung 
2.13 entspricht, dann ist das Wachstum der meisten Körner aufgrund der Nukle-
ationsbarriere gehemmt. Einige sehr große Körner können diese Barriere jedoch 
überwinden und ungehemmt wachsen. Der Hypothese zufolge sind die Korn-
grenzen der abnormalen Körner daher immer facettiert, was auch experimentell 
beobachtet wurde [100-102]. 
Allerdings ist diese Interpretation nicht allgemein akzeptiert [6], und einige ex-
perimentellen Befunde sprechen gegen das Vorliegen von Wachstumsbarrieren. 
 
 





So liegen in den meisten dokumentierten Fällen facettierte und nicht facettiere 
Korngrenzen nebeneinander vor [102, 121]. Wenn der Einfluss der Nukleati-
onsbarrieren das abnormale Kornwachstum auslösen würde, so müssten alle 
facettierten Korngrenzen eine Hemmung erfahren, während die atomar rauen 
Korngrenzen ungehemmt unter der gleichen Triebkraft wachsen könnten. Das 
abnormale Kornwachstum müsste dann von den atomar rauen Korngrenzen 
hervorgerufen werden. Zusätzlich zu den Nukleationsbarrieren muss also ein 
weiterer Effekt vorliegen, damit die Erklärung durch Nukleationsbarrieren  
konsistent ist, beispielsweise eine wesentlich größere Mobilität der facettierten 
im Vergleich zu atomar rauen Korngrenzen [104]. Diese wäre jedoch alleine  
für sich genommen schon ausreichend, um abnormales Kornwachstum her-
vorzurufen (vgl. Abschnitt 2.1.3). Der genaue Mechanismus des abnormalen  
Kornwachstums kann also nicht zweifelsfrei auf Nukleationsbarrieren zurück-
geführt werden. 
 
Effekte einer benetzenden Flüssigphase 
Der Mechanismus des Wachstums mit Nukleationsbarrieren gilt klassischer-
weise nur für atomar glatte Oberflächen, welche in einer Flüssigphase wachsen 
[6, 100, 129, 145, 146]. In den bereits angeführten Veröffentlichungen existie-
ren unterschiedliche Aussagen zur Struktur der Korngrenzen. In vielen Fällen 
sind bei abnormalen Körnern oder eingebetteten Einkristallen Flüssigphasen-
schichten an den Korngrenzen dokumentiert, wobei häufig eine Zunahme der 
Dicke dieser Schichten mit der Wachstumslänge zu beobachten ist [94, 130, 
147, 148]. Die Autoren erklären diesen Effekt mit einer Ansammlung von im 
Gitter unlöslichen Atomen nach dem Schema des Solute Drag (vgl. Abschnitt 
2.3.3.1). Eine geringere Geschwindigkeit nasser Korngrenzen im Vergleich zu 
trockenen wurde ebenfalls beobachtet [94]. Wie bereits in Abschnitt 2.3.2 er-
wähnt wurde, ist eine Koexistenz von zwei unterschiedlichen Korngrenzzustän-
den möglich, und zwar trockene Korngrenzen und Korngrenzen mit einer inter-
granularen amorphen Schicht [94]. 
Allerdings wurde in einem Fall die in Abbildung 2.13 skizzierte Kurve experi-
mentell rekonstruiert, wobei die Korngrenzen mittels hochauflösenden TEM-
Untersuchungen als trocken identifiziert werden konnten [103]. Nach Meinung 
der Autoren gilt das Modell der Nukleationsbarrieren also auch für trockene und 








2.3.4 Experimente zur Messung der Korngrenzmobilität 
Mit vielen experimentellen Ansätzen können Informationen über die Korn-
grenzmobilität gewonnen werden. Allerdings ist in den meisten Fällen eine 
Trennung der Korngrenzmobilität von der Korngrenzenergie nicht möglich. Die 
einfachste Möglichkeit ist die Betrachtung des isothermen Kornwachstums in 
einem Polykristall mit der Zeit. Das Modell von Burke und Turnbull ermöglicht 
daraus die Ermittlung des Kornwachstumsfaktors       , der sowohl die 
Mobilität als auch die Korngrenzenergie enthält (vgl. Gleichung 2.17). Für 
Al2O3 ist dieser Parameter beispielsweise umfassend dokumentiert [78]. 
Bei SrTiO3 wurde mit dieser Methode eine Wachstumsanomalie beobachtet [79, 
149], wie in Abbildung 2.14 zu erkennen ist. Die Grafik zeigt den Kornwachs-
tumsfaktor   über der inversen Temperatur beziehungsweise     . Der Wachs-
tumsfaktor wurde der Entwicklung der mittleren Korngröße durch Anpassen der 
Gleichung 2.17 entnommen. Da das Kornwachstum ein thermisch aktivierter 
Vorgang ist, steigt dessen Geschwindigkeit exponentiell mit der Temperatur 
entsprechend einer Arrhenius-Gleichung an, solange keine grundsätzliche Än-
derung der Korngrenzstruktur oder des Wachstumsmechanismus entsteht. Ein 
solches Verhalten ergäbe eine gerade Linie mit negativer Steigung in einem Ar-
rhenius-Diagramm wie Abbildung 2.14. Tatsächlich beobachtet werden jedoch 
drei Abschnitte, gleichbedeutend mit drei unterschiedlichen Arrhenius-Glei-
chungen. Bei zwei Temperaturen erfolgt eine Abnahme der Kornwachstumsrate 
um eine beziehungsweise mehr als zwei Größenordnungen. Für dieses Verhal-
ten konnte bisher keine eindeutige Erklärung gefunden werden; ein direkter Zu-
sammenhang mit der Struktur der Korngrenze analog zu Al2O3 [78] konnte bis-
lang nicht bewiesen werden [100, 101]. 
Die Betrachtung der Entwicklung der mittleren Korngröße eines Polykristalls 
ermöglicht keine Trennung von Korngrenzmobilität und Korngrenzenergie. Zu-
sätzlich ist eine Anisotropie wegen der Betrachtung durchschnittlicher Kenn-
größen nicht sichtbar. 
Experimente an Bikristallen oder Trikristallen ermöglichen die direkte Be-
obachtung einer Anisotropie der Korngrenzmobilität. Dabei wird über die 
Formgebung der Kristalle eine Grenzfläche mit definierter Krümmung erzeugt, 
welche entsprechend der Oberflächenspannung die Triebkraft für die Bewegung 
dieser Grenzfläche bereitstellt. Diese Methode wurde bisher nur an Metallen 
angewendet [150-153], im Rahmen der vorliegenden Studie wurde allerdings 
die Machbarkeit auch für SrTiO3 nachgewiesen (vgl. Anhang B). Im Fall des 
krümmungsgetriebenen Wachstums ist die Trennung von Energie und Mobilität 
 
 





nicht möglich, weil die Triebkraft von der Korngrenzenergie der gekrümmten 
Grenzfläche abhängt. Eine Alternative besteht in der Verwendung anderer 
Triebkräfte, beispielsweise magnetischer Art [154]. 
 
 
Abbildung 2.14: Kornwachstumsanomalie von SrTiO3 nach [79]. Die durchgezogenen 
Linien entsprechen einer angepassten Arrhenius-Gleichung an die jeweiligen Punkte. 
 
Da für die vollständige Charakterisierung einer Korngrenze fünf Parameter nö-
tig sind (vgl. Abschnitt 2.2.4), ist eine umfassende Charakterisierung der Aniso-
tropie mittels Bikristallen zu aufwändig. Ein vereinfachender Ansatz ist die Be-
trachtung eines einkristallinen Keims, welcher in eine polykristalline Matrix 
hineinwächst. In diesem Experiment kann die Orientierung des Einkristalls rela-
tiv zur Wachstumsfront vorgegeben werden, wodurch nur noch zwei Parameter 
zur Beschreibung der Grenzfläche nötig sind. Die Triebkraft entsteht in diesem 
Fall durch die Korngrenzen des Polykristalls, welche an die Grenzfläche des 
Einkristalls stoßen. Da diese Triebkraft wiederum eine Kapillarkraft ist, liegt 
auch eine Abhängigkeit von der Korngrenzenergie vor. Allerdings ist die Ener-
gie zwischen den Körnern der polykristallinen Matrix maßgebend, nicht die der 
Grenzfläche zwischen Einkristall und Polykristall. Für diese Korngrenzenergie 
der Matrix kann wegen der großen Anzahl von Korngrenzen ein mittlerer Wert 
angenommen werden. Da in diesem Versuch die Triebkraft sowie die beobach-








den, um beispielsweise unterschiedliche Orientierungen des Einkristalls mitei-
nander zu vergleichen (vgl. Abschnitt 4.2). 
Das Wachstum einkristalliner Keime in eine polykristalline Matrix hinein wur-
de in vielen Studien betrachtet. Al2O3 weist beispielsweise eine starke Abhän-
gigkeit des Wachstums von der Dotierung auf [155-157], wobei das Wachstum 
des Einkristalls um Faktor 15 schneller sein kann als das der Matrix [155]. Je 
nach Dotierung erfolgt das Wachstum des Einkristalls trotz ansteigender Korn-
größe linear mit der Zeit [155, 157]. Da mit steigender Korngröße die Triebkraft 
fällt, sinkt normalerweise auch die Wachstumsrate. Diese Effekte werden mit 
einer Änderung der Facettierung durch die Dotierung in Zusammenhang ge-
bracht, wobei ein lineares Wachstum des Einkristalls bei facettierten und ein 
parabolisches bei rauen Korngrenzen stattfindet [158-160]. Eine Flüssigphasen-
schicht an den Korngrenzen führt in Al2O3 zu einer Abhängigkeit der Mobilität 
von Versetzungen im Einkristall [131]. Die Anisotropie der Mobilität unter-
schiedlicher kristallografischer Orientierungen wurde an Al2O3 ebenfalls unter-
sucht [157, 161]. 
Zu BaTiO3 existieren mehrere Studien dieser Art. So beobachteten Yoon et al. 
den Einfluss einer einige Nanometer dicken amorphen Schicht auf das  
Wachstum eines Einkristalls bei 1350 °C in Luft [94]. Die Schichtdicke stieg 
mit fortschreitendem Wachstum an, gleichzeitig sank die Wachstumsrate. Die 
Autoren folgerten aus dieser Hemmung ein diffusionskontrolliertes Wachstum 
des Einkristalls. 
An et al. führten einen Modellversuch zur Betrachtung der Nukleationsbarrieren 
durch (vgl. Abschnitt 2.3.3.4), wobei einkristalline Keime in eine polykristalline 
Matrix hineinwuchsen [103]. Die Korngröße des Polykristalls diente dabei zur 
Variation der Triebkraft. Das Wachstum erfolgte bei 1335 °C in Luft. TEM-
Aufnahmen dokumentierten trockene Korngrenzen ohne amorphe Schicht. Die 
Grenzfläche mit {100}-Orientierung zeigte eine um den Faktor 1,5 höhere Mo-
bilität verglichen mit der {210}-Orientierung. In dieser Studie wurden zwei Ef-
fekte beobachtet, die zu einer Hemmung des Kornwachstums führten. Der eine 
trat bei kleinen Triebkräften auf und entstand den Autoren zufolge durch eine 
Nukleationsbarriere. Der zweite hemmte das Wachstum bei sehr großen Trieb-
kräften. Die Autoren machten in diesem Fall Pinning-Effekte von Fremdpha-
senansammlungen in den Tripeltaschen für den Effekt verantwortlich. 
Drei Studien befassen sich mit dem Wachstum von Einkristallen in SrTiO3, 
ebenfalls zur Untersuchung der Nukleationsbarriere [95, 104, 132]. Die Autoren 








auch Silicium) mit Titanüberschuss, so dass eine benetzende Flüssigphase vor-
handen war [95]. Das Wachstum erfolgte jeweils in eine poröse Matrix, da die 
einkristallinen Keime in ein Pulver eingebracht und mit diesem versintert wur-
den. Die ältere Studie belegt bei 1470°C in Luft eine ungefähr um den Faktor 2 
größere Wachstumslänge der {100}-Orientierung verglichen mit {110} [95]. 
In den anderen beiden Studien wurde der Sauerstoffpartialdruck sowie der An-
teil der Donatordotierung variiert, um die Konzentration von Leerstellen im Ma-
terial zu verändern [104, 132]. Die Temperatur betrug dabei 1470°C, als Halte-
zeit wählten die Autoren 2 h. Die Wachstumsgeschwindigkeit der {100}-
Orientierung war auch in diesen Fällen größer als die der {110}-Orientierung. 
In oxidierender Atmosphäre verringerte eine Donatordotierung die Wachstums-
geschwindigkeit, in reduzierender Atmosphäre bewirkte sie das Gegenteil. Bei 
undotiertem Material erzeugte ein Übergang von oxidierender Atmosphäre zu 
95 % N2 – 5 % H2 keine signifikante Änderung des Wachstums. In beiden Fäl-
len wuchs die {100}-Orientierung während der Haltezeit ungefähr 100 µm und 
die {110}-Orientierung ungefähr 30 µm [104, 132]. Damit wuchs die {100}-
Orientierung ungefähr um den Faktor 3 weiter als die {110}-Orientierung. Die 
Autoren erklärten dieses Verhalten mit der Defektchemie von SrTiO3 [104]. 
Insgesamt ist nur wenig Information zur Anisotropie der Korngrenzmobilität in 
Perowskiten verfügbar. Für SrTiO3 wurden bisher nur zwei Orientierungen be-
trachtet, wobei die Daten keine Quantifizierung der Mobilität zulassen. 
2.4 Kornmorphologie 
Die Ausbildung der Form eines Kristalls oder Korns hängt von dessen Wachs-
tumsrate ab. Sofern kein Wachstum vorliegt, ist die statische Gleichgewichts-
form des Kristalls aus den Oberflächen mit der niedrigsten Energie zusammen-
gesetzt (Wulff-Form, vgl. Abschnitt 2.2). Poren oder kleinen Partikel weisen 
beispielsweise solche Formen auf. 
Wenn ein ausgeprägtes Wachstum des Partikels vorliegt, verliert die Oberflä-
chenenergie an Bedeutung. In diesem Fall bedingt die Mobilität der betrachteten 
Grenzflächen die Form des Kristalls. Diese Situation ist in Abbildung 2.15  
skizziert. Wenn eine langsame (A) und eine schnelle Kristalloberfläche (B)  
nebeneinander vorliegen, so vergrößert das Wachstum von B an dessen Rand 
die Fläche von A, bis schließlich die Grenzfläche B komplett in den langsame-
ren Typ A umgewandelt ist. Nach diesem Modell verschwinden bei einem  
stark wachsenden Kristall die schnelleren Oberflächen zugunsten der langsame-








dieses wachsenden Kristalls also durch die Oberflächen mit der geringsten Mo-
bilität gegeben. 
Formen wachsender Kristalle wurden in der Literatur in einigen Fällen doku-
mentiert. Sano et al. untersuchten in SrTiO3 bei 1500 °C in Luft das Wachstum 
einzelner Kristalle in eine titanreiche Schmelze [145]. Die dabei beobachteten 
Formen sind würfelförmig aus {100}-Orientierungen zusammengesetzt, insbe-
sondere Orientierungen um {111} wurden nicht beobachtet. Diese Form steht 
im deutlichen Gegensatz zur von der gleichen Arbeitsgruppe ermittelten Wulff-
Form [41], wobei diese natürlich die Form eines Kristalls in Luft und nicht in 
einer Schmelze beschreibt und ein direkter Vergleich nur eingeschränkt aussa-
gefähig ist. Allerdings können abnormale Körner in SrTiO3 ohne Flüssigphase 
ebenfalls eine würfelförmige Gestalt ohne {110}- oder {111}-Orientierungen 
aufweisen [101] und sich damit deutlich von der Wulff-Form unterscheiden, 
welche sowohl {110}- als auch {111}-Orientierungen enthält. Die Würfelform 
entspricht also eher einer durch die Korngrenzmobilität als durch die Oberflä-
chenenergie begründeten Form. 
Die Unterscheidung zwischen von Korngrenzenergie und Korngrenzmobilität 
bedingter Form eines Kristalls ist nicht immer eindeutig möglich. So ist nicht 
definiert, unter welchen Bedingungen und in welcher Art ein Übergang von ei-
ner energetisch bedingten Kristallform zu einer mobilitätsbedingten Kristall-
form stattfindet. In einem realen, langsam wachsenden Gefüge kann eine Korn-
form relativ nahe der Wulff-Form beobachtet werden, wie in Abschnitt 2.2.4 
zusammengefasst wurde. Die Kornmorphologie eines Polykristalls entspricht 
im Groben also der Morphologie eines freien Partikels und ist damit von der 




Abbildung 2.15: Wachstum einer langsamen (A) und einer schnellen (B) Kristallober-









Die vorliegende Studie befasst sich mit der experimentellen Trennung von 
Korngrenzmobilität und Oberflächenenergie mit besonderem Schwerpunkt auf 
der Anisotropie. Die Versuche umfassten die Synthese der Ausgangsmateria-
lien, die Durchführung unterschiedlicher Wärmebehandlungen sowie verschie-
dene elektronenmikroskopische Methoden. In den folgenden Abschnitten wer-
den die Details dieser Verfahren beschrieben. 
3.1 Herstellung der Pulver und Grünkörper 
Die Herstellung des in dieser Arbeit verwendeten keramischen Pulvers erfolgte 
nach dem Mischoxidverfahren. Als Ausgangsstoffe standen Strontiumcarbonat 
(SrCO3, Sigma-Aldrich, Prod.Nr. 472018, 99,9+ % Reinheit) sowie Titanoxid 
(TiO2, Sigma-Aldrich, Prod.Nr. 224227, 99,9+ % Reinheit) zur Verfügung. Die 
tatsächliche Reinheit liegt nach den Datenblättern der Hersteller bei 99,995 % 
für Titanoxid und bei 99,95 % für Strontiumcarbonat. Die geringere Reinheit 
des SrCO3 ist hauptsächlich durch Barium und Calcium begründet, welche als 
Titanat mit SrTiO3 eine lückenlose Mischkristallreihe bilden und daher die Ma-
terialeigenschaften nicht signifikant beeinflussen [162]. Die verwendeten Char-
gen der Rohstoffe sind für SrCO3 MKBH9324V, MKBF9318V, MKBC0569 
und 12126HH und für TiO2 MKBD4537V, MKBD7537V, 15127JH und 
MKBB8639. 
Die Stöchiometrie (Strontium/Titan-Verhältnis) der hergestellten Pulver betrug 
0,98, 0,996, 1, 1,02 und 1,05. Die Pulver wurden in einem Polyamidbecher 
(11 cm Durchmesser, 12 cm Tiefe) mit Zirkonoxidmahlkugeln (YTZ, Tosoh, 
2 mm Durchmesser), einem Polyamidrührer und Isopropanol vier Stunden bei 
1000 min
-1
 attritiert. Die Trocknung dieser Suspension erfolgte im Rotations-
verdampfer sowie im Vakuumtrockenschrank. Anschließend wurde das Pulver 
gesiebt (160 µm und 60 µm Maschenweite) und in einem Kammerofen kalzi-
niert (975 °C, 6 h, Luft). Die dabei gebildeten Agglomerate reduzierte ein 
Mahlvorgang in einer Planetenkugelmühle mit Zirkonoxidmahlkugeln (YTZ, 
Tosoh, 10 mm Durchmesser) in einem Polyamidbecher (11 cm Durchmesser, 
8 cm Tiefe) mit Isopropanol (300 min
-1
, 16 h). Die Trocknung erfolgte abermals 
im Rotationsverdampfer und Vakuumtrockenschrank, gefolgt von einem Sieb-
vorgang mit 160 µm Maschenweite. 
Die so hergestellten Pulver wurden mittels Axialpressen (20 MPa) zu zylindri-
schen Tabletten mit 15 mm Durchmesser und ungefähr 6 mm Dicke gepresst 








Grünkörper wurden anschließend mindestens 12 h bei 100 °C im Vakuumtro-
ckenschrank getrocknet und hinterher im Exsikkator gelagert. 
Eine experimentelle Ermittlung der in den synthetisierten Pulvern enthaltenen 
Verunreinigungen findet sich in der Literatur [163], die Herstellung der Pulver 
ist identisch mit denen dieser Arbeit. Einzig nennenswerte Anteile von Verun-
reinigungen entstehen durch Zirkonium (600 ppm), Calcium (250 ppm) und Ba-
rium (100 ppm). Das Zirkonium entstammt den Mahlkugeln aus ZrO2, es be-
setzt aufgrund ähnlichem Ionenradius und gleicher Wertigkeit den B-Platz, 
woraus ein geringer Titanüberschuss relativ zur Einwaage resultiert. Wie bereits 
erwähnt, trifft das Gleiche bezüglich dem A-Platz für Calcium und Barium zu. 
Eine Veränderung der Stöchiometrie tritt in diesem Fall allerdings nicht ein, da 
diese beiden Elemente bereits in den Rohstoffen enthalten und daher bei der 
Einwaage berücksichtigt sind. Eine ausführliche Diskussion der Verunreinigun-
gen kann der Literatur entnommen werden [100, 163]. 
3.2 Allgemeines zu den Temperaturbehandlungen 
Zur Durchführung der Wärmebehandlungen standen unterschiedliche Öfen zur 
Verfügung. Dieser Abschnitt fasst die Prozessparameter zusammen, die in allen 
Versuchen unverändert verwendet wurden. Abweichungen davon beziehungs-
weise weitere Details sind an betreffender Stelle in den folgenden Abschnitten 
angemerkt. Die Parameter für jeden Ofen sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. 
Der Rohrofen vom Typ HRTV70-250 (Gero GmbH, Deutschland) ist mit einer 
Abschreckvorrichtung ausgestattet, welche ein Entfernen der Probe aus der hei-
ßen Zone des Ofens ermöglicht. Die entstehende Abkühlkurve von 1600 °C ist 
in Abbildung 3.1 dargestellt. Das Thermoelement war in diesem Versuch ohne 
Abdeckung direkt neben der Probe positioniert, die gemessene Temperatur 
stimmt also annähernd mit der der Probe überein. In der ersten Minute erfolgt 
eine Abkühlung um 300 K, nach 2 Minuten beträgt die Temperatur des Systems 
nur noch 1000 °C. 
In den Rohröfen kamen zwei unterschiedliche Prozessgase zur Anwendung. Der 
Sauerstoff wurde unter der Bezeichnung GA201 (Linde AG, Deutschland) 
bezogen. Das zweite Prozessgas war 95/5-Formiergas bestehend aus 95 % 
Stickstoff und 5 % Wasserstoff, ebenfalls geliefert von der Firma Linde.  
Diese Zusammensetzung erzeugte einen Sauerstoffpartialdruck von ungefähr 
8 · 10
-7
 ppm. Dieser Wert wurde bei 1380 °C in einem Rohrofen Gero 
HTRH70-600/17 mit einer λ-Sonde XS20B-800 und einem Sauerstoffmessgerät 
SGM5T-3 (Zirox GmbH, Deutschland) gemessen und entspricht ungefähr 
 
 







 Pa. Ähnliche Werte in der Literatur betragen etwa 10
-7
 Pa [104, 132], 
6,3 · 10
-11
 Pa [40] oder 2 · 10
-11
 Pa [136]. Die Streuung wird vermutlich durch 
das Material der Ofenauskleidung (Al2O3) verursacht. 
Bei der Verwendung eines Prozessgases erfolgte vor der Wärmebehandlung ein 
dreifaches Spülen des Ofenraums unter Verwendung einer Vakuumpumpe. 
In N2-H2 ist das Sintern auf die geforderte relative Dichte von über 99 % nicht 
möglich. Daher wurden die entsprechenden Proben zunächst in Sauerstoff 
dichtgesintert (1425 °C, 1 h, Ofentyp Gero HRTV70-250). Die Kinetik der 
Oxidations- und Reduktionsreaktion ist in Perowskiten bei allen betrachteten 
Temperaturen sehr schnell [164], so dass diese Vorbehandlung bei späteren 










Prozessgase Durchfluss [l/h] 
Kammerofen  
Nabertherm 1700 
20 10 Luft - 
Rohrofen Gero  
F70-500/13 
10 10 Luft - 
















Kammerofen Gero  
HTK 16 K 
10 10 Luft - 
Heißpresse Amsler  
DSM 3.6101 
15 10 Luft - 
















Die metallografische Bearbeitung der Proben war in allen Fällen sehr ähnlich, 
spezielle Behandlungen sind in den jeweiligen Abschnitten beschrieben. Die 
Sinterkörper wurden zunächst in einer Präzisionstrennmaschine (Accutom-5, 
Struers GmbH, Dänemark) getrennt, üblicherweise in 1 mm dicke Scheiben. 
Die Randstücke kamen nicht zur Verwendung. Nach einer Kalteinbettung er-
folgte eine Politur zu optisch spiegelnden Oberflächen mit einer Poliermaschine 
(Saphir 350E/Rubin 520, ATM GmbH, Deutschland). Die verwendeten Polier-
mittel sind in Tabelle 3.2 aufgelistet. Der Anpressdruck betrug je nach Größe 
der zu polierender Fläche 1,6 - 2 bar. 
 
 
 Poliermittel Dauer  
 Diamantfolie (metallgebunden) 20 µm 1 - 2 min  
 Diamantfolie (kunstharzgebunden) 30 µm 5 min  
 Diamantfolie (kunstharzgebunden) 10 µm 15 min  
 Diamantfolie (kunstharzgebunden) 2 µm 20 min  
 Poliertuch mit Diamantsuspension 1 µm 20 min  
 Poliertuch mit Diamantsuspension 0,25 µm 20 min  
Tabelle 3.2: verwendete Prozessparameter für die Probenpolitur. Die Diamantfolien 
stammten von der Firma Buehler (Typ Ultra-Prep, Buehler GmbH, USA), die Dia-











Für fast alle Untersuchungen wurde ein Rasterelektronenmikroskop (REM) des 
Typs Leo Stereoscan 440 (Leica beziehungsweise Zeiss, Deutschland) verwen-
det. Außer für Beobachtungen angeschliffener Poren (Abschnitt 3.6) und  
von Zweitphase an Korngrenzen (Abschnitt 3.9) wurde eine thermische Ät- 
zung in einem Kammerofen (Typ 1700, Nabertherm) in Luft durchgeführt. Je 
nach zu erwartender Korngröße wurde unterschiedlich stark thermisch geätzt 
(1115 - 1150 °C, jeweils 3 h, Luft). Bei diesen Temperaturen ist bei den vorlie-
genden Korngrößen keinerlei Kornwachstum zu beobachten [79], allerdings 
werden Oberflächen und Korngrenzstrukturen möglicherweise verändert. Zur 
Sicherstellung der elektrischen Leitfähigkeit erfolgte eine möglichst dünne Be-
dampfung mit Gold oder Kohlenstoff (SEM Coating Unit PS3, Agar Scientific, 
England). 
Die REM-Aufnahmen wurden meist mit einem Sekundärelektronendetektor 
(Everhart-Thornley-Detektor) durchgeführt, der teilsensitiv für Rückstreuelekt-
ronen ist und daher die Ausnutzung des Channeling-Kontrastes [165] ermög-
licht. Dieser von der kristallografischen Orientierung abhängige Kontrast er-
möglicht auch bei wenig oder nicht geätzten Flächen ein zuverlässiges 
Erkennen der Mikrostruktur. Allerdings ist eine sorgfältige Auswahl der Strahl-
parameter notwendig, die besten Ergebnisse können mit Beschleunigungsspan-
nungen von 10 - 15 kV und Strahlströmen von 200 - 3000 pA erzielt werden. 
Kleine Korngrößen erfordern dabei geringere Werte beider Parameter. 
Die Betrachtung von Zweitphasenschichten erfolgte mit einem Rückstreuelekt-
ronendetektor, die Strahleinstellungen waren ähnlich. Da die Emission von 
Rückstreuelektronen mit steigender Ordnungszahl der Atome zunimmt [165], 
entsteht ein Kontrastunterschied zwischen chemisch unterschiedlich zusam-
mengesetzten Bereichen. Das Signal des Detektors ist in dieser Aufnahmeme-
thode invertiert, Bereiche mit im Durchschnitt leichteren Atomen erscheinen 
daher heller als Bereiche mit schwereren. 
Zur Charakterisierung von im Gefüge vorhandener Zweitphase wurden EDX-
Messungen durchgeführt. Es stand ein Si-Li-Detektor (M-Serie, Energie-
auflösung 133 eV) der Firma Röntec (heute Bruker AXS GmbH, Deutschland) 
zur Verfügung. Die zu untersuchenden Proben wurden ungeätzt mit Kohlen- 
stoff beschichtet. Die Beschleunigungsspannung betrug 20 kV, der Probenstrom 
wurde auf einen Wert angepasst, welcher eine Zählrate der Röntgenquanten  
von ungefähr 1000 sec
-1
 am EDX-Detektor erzeugt. Die Messzeit betrug 300  








matikmodus (Softwareversion 3.74/3.0Deu). Die laterale Auflösung liegt  
entsprechend der Eindringtiefe der Elektronen in der Größenordnung weniger 
Mikrometer [165]. 
3.5 Proben zur Ermittlung der Korngrenzmobilität 
Wie in Abschnitt 2.3.4 zusammengefasst, erfordert die Trennung der 
Korngrenzmobilität von der Korngrenzenergie eine besondere Probengeometrie. 
In der vorliegenden Arbeit wurde der Modellversuch in Abbildung 3.2 a 
gewählt. Die Probe besteht aus einem Verbund eines Einkristalls mit einem 
möglichst feinkörnigen Polykristall. Ziel des Versuchs ist die Messung der 
Mobilität der Grenzfläche zwischen Polykristall und Einkristall. Die Bewegung 
dieser Grenzfläche wird durch die Triebkraft ausgelöst, die der Spannung der 
Korngrenzen entspricht, welche an die Grenzfläche stoßen (rote Pfeile in 
Abbildung 3.2 a). Daher ist die Triebkraft nur von der Energie der Korngrenzen 
der Matrix abhängig, nicht von der Energie der Grenzfläche zwischen 
Einkristall und Polykristall. Die geforderte Trennung der Korngrenzmobilität 









Abbildung 3.2: Modellversuch zur Trennung von Korngrenzenergie und Korn-
grenzmobilität. a Skizze des Probenaufbaus, b experimentelle Realisierung. 
 
Durch die im Vergleich zum Einkristall geringe Korngröße der Matrix stoßen 
sehr viele Korngrenzen an die gemeinsame Grenzfläche, weshalb die 
Anisotropie der Matrixkörner vernachlässigt werden kann [161]. Stattdessen 
können die Eigenschaften der Matrix durch eine mittlere Korngrenzenergie und 
eine mittlere Korngrenzmobilität angenähert werden. Deren Werte sind im 
Kornwachstumsfaktor        enthalten, welcher dem Kornwachstum der 
Matrix entnommen werden kann, indem die Kornwachstumsgleichung von 
 
 





Burke und Turnbull (Gleichung 2.17) an das Wachstum der mittleren Korn-
größe angepasst wird [79]. 
Das Ergebnis dieses Experiments ist die Mobilität der Grenzfläche zwischen 
Einkristall und Matrix relativ zur mittleren Mobilität des Polykristalls. Die 
Durchführung dieses Versuchs mit mehreren unterschiedlich orientierten Ein-
kristallen erlaubt den direkten Vergleich der Korngrenzmobilität und macht 
dadurch die Anisotropie quantifizierbar. 
Die Auswertung benötigt eine formelle Beschreibung der Wachstumskinetik, 
welche in Abschnitt 3.5.4 hergeleitet wird. Weiterhin folgt in den nächsten Ab-
schnitten eine Beschreibung der Probenherstellung, der Versuchsdurchführung 
sowie der Datenauswertung. 
3.5.1 Probenherstellung 
Das im vorherigen Abschnitt vorgestellte Modellexperiment benötigt einen 
Verbund aus Einkristall und Polykristall. Der einfachste Aufbau ist der in Ab-
bildung 3.2 b, welcher aus zwei auf einen Einkristall aufgesinterten Polykristal-
len besteht. Die Oberflächen des Einkristalls sind auf beiden Seiten gleich ori-
entiert, so dass dieser Aufbau zwei gleichwertige Grenzflächen produziert und 
damit Aussagen über die Streuung des Experiments ermöglicht. 
Zur Herstellung der polykristallinen Matrix wurden Grünkörper mit einem 
Sr/Ti-Verhältnis von 1 (vgl. Abschnitt 3.1) in einem Rohrofen (Typ HTRV70-
250, Gero GmbH, Deutschland) gesintert, wobei die Sinterbedingungen so ge-
wählt wurden, dass ein dichtes, möglichst feinkörniges Gefüge entsteht 
(1425 °C, 1 h in O2, mittlere Korngröße 1,97 µm). Nach dem Sintern wurde die 
Dichte nach dem Auftriebsprinzip von Archimedes gemessen, die Werte lagen 
bei 99,5 ± 0,2 % der absoluten Dichte von 5,132 g/cm³. Die Proben wurden an-
schließend in ungefähr 1 mm dicke Scheiben getrennt, wobei die Randstücke 
nicht zur Verwendung kamen. Die Scheiben wurden optisch spiegelnd poliert 
und anschließend in der Mitte getrennt, um eine ähnliche Größe wie die der 
Einkristalle (6x12 mm²) zu erhalten. 
Die verwendeten Einkristalle wurden von der Firma SurfaceNet GmbH (Rhei-
ne, Deutschland) nach dem Verneuil-Verfahren hergestellt und lagen als Schei-
ben der Größe 10x4,5x1 mm³ oder 10x4,5x0,5 mm³ mit beidseitig optisch spie-
gelnden Oberflächen vor (chemisch-mechanische Politur, CMP). Die Auswahl 
der Orientierungen fiel auf {100}, {110}, {111} und {310}, welche energetisch 









Vor der weiteren Verarbeitung wurden die Polykristalle manuell auf einer Dia-
mantpolierfolie (30 µm, kunstharzgebunden, Ultra-Prep, Buehler GmbH, USA) 
abgerieben, um einige grobe Kratzer auf die polierte Fläche aufzubringen. Diese 
Kratzer bleiben beim Zusammensintern als Poren an der Fügefläche sichtbar 
und markieren so die ursprüngliche Lage der Grenzfläche zwischen Matrix und 
Einkristall für die Messung des Wachstums [155]. Vor der weiteren Verarbei-
tung wurden sowohl Einkristall als auch Matrix gründlich im Ultraschallbad in 
Aceton gereinigt, um eine Verunreinigung der Grenzfläche zu vermeiden. 
Die Verbunde wurden durch Übereinanderlegen zweier polykristalliner Schei-
ben mit einem Einkristall dazwischen vorbereitet, wobei ausschließlich polierte 
Oberflächen in Kontakt kamen. Fügehilfen wie organische Klebstoffe kamen 
nicht zur Anwendung, um die Grenzflächen nicht zu verunreinigen. Diese Ver-
bunde wurden zwischen zwei Auflageplatten aus Al2O3 gelegt. Etwas ZrO2-
Pulver mit sehr geringer Sinteraktivität (SC30, MEL Chemicals, England) ver-
hinderte das Festsintern der Polykristalle auf der Auflage. Das Zusammensin-
tern der Verbunde erfolgte in einer Prüfmaschine (Typ DSM 3.6101, Amsler 
AG, Schweiz) mit angebautem Ofen (Typ HTR-A120/250/17, Gero) bei 
1430 °C für 20 min in Luft. Dabei wurde während des Aufheizens (15 K/min) 
und der Haltezeit ein axialer Pressdruck von 1 MPa ausgeübt, das Abkühlen 
(10 K/min) erfolgte ohne Last. 
Nach dem Zusammensintern wurde anhaftendes ZrO2-Pulver mittels SiC-
Schleifpapier entfernt und die Probe abermals gründlich im Ultraschall- 
bad gereinigt, um eine Verunreinigung bei späteren Temperaturbehandlungen  
zu vermeiden. 
3.5.2 Versuchsdurchführung 
Die Anisotropie der Korngrenzmobilität stützt sich auf die gleichzeitige Be-
trachtung mehrerer kristallografischer Orientierungen unter identischen Ver-
suchsbedingungen. Diese sind durch die Verwendung untereinander gleich-
wertiger Matrixmaterialien gewährleistet, zusätzlich erfolgte eine simultane 
Wärmebehandlung aller vier Proben (Orientierungen {100}, {110}, {111}  
und {310}) in der gleichen Ofenfahrt. Der Versuchsablauf gliedert sich dabei 
wie folgt. 
Zunächst wurde von jeder Probe eine Scheibe abgetrennt, um das Wachstum 
der Einkristalle während der Herstellung zu dokumentieren. Die eigentlichen 
Messungen wurden später um eben diesen Wert korrigiert. Danach erfolgte eine 
Wärmebehandlung aller vier Proben, nach der wiederum ein Stück von jeder 
 
 





Probe abgetrennt wurde (vgl. Abbildung 3.3). Dieser Schritt wurde mehrfach 
wiederholt, um die Wachstumslänge nach mehreren Haltezeiten zu dokumentie-
ren. Zu beachten ist dabei, dass die einzelnen Haltezeiten aufaddiert werden 
müssen, um die tatsächliche Haltezeit zu erhalten. Tabelle 3.3 zeigt eine Über-
sicht der in dieser Arbeit durchgeführten Versuche. Sofern nicht anders aufge-
führt, erfolgte das Aufheizen jeweils mit 20 K/min. Die Abkühlrate betrug bei 
Temperaturen unterhalb von 1460 °C 10 K/min, bei höheren Temperaturen 
wurden die Proben mit mehreren 100 K/min abgeschreckt, um eine Verände-
rung der Proben während der Abkühlphase auszuschließen. Aufgrund des Zeit-
bedarfs der Versuche kamen drei unterschiedliche Rohröfen zur Anwendung, 
wobei bis auf die Messreihe bei 1250 °C stets der gleiche Ofen für Wärmebe-
handlungen bei gleicher Temperatur genutzt wurde, um deren Vergleichbarkeit 
sicherzustellen. Als Prozessgas wurde entweder reiner Sauerstoff oder ein 
Stickstoffwasserstoffgemisch aus 95 % N2 und 5 % H2 verwendet. Der Lang-
zeitversuch bei 1250 °C erfolgte wegen des Zeitbedarfs in einem anderen Ofen, 
welcher nur mit Luftatmosphäre arbeitet. Eine deutliche Änderung des Verhal-
tens aufgrund des unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrucks von 1000 hPa zu 
200 hPa ist aufgrund der Defektchemie nicht zu erwarten [138]. 
 




1250 O2/Luft 0, 40, 100, 200, 400 (an Luft) 
Gero HTRH70-600/17 bzw. 
Gero F70-500/13 (400 h) 
1350 O2 0, 5, 10, 30, 60 Gero HTRH70-600/17 
1350 N2-H2 0, 5, 10, 30, 60 Gero HTRH70-600/17 
1380 O2 0, 2,5, 5, 10, 20, 50, 100, 200 Gero HTRH70-600/17 
1460 O2 
0, 2,5, 5, 10, 20, (72, nicht alle 
Proben) 
Gero HTRV70-250 
1550 O2 0, 0,1, 0,3, 1, 3, 10, 50, 50 Gero HTRV70-250 
1550 N2-H2 0, 0,1, 0,3, 1, 3, 10 Gero HTRV70-250 
1600 O2 0, 1, 2,5, 5, 10, 30 Gero HTRV70-250 
Tabelle 3.3: Übersicht der Prozessparameter aller Versuche zur Ermuttlung der 
Korngrenzmobilität. 
 
Die Messung der Wachstumslänge erfolgte an geschliffenen Schnittflächen, 
wobei die Materialinnenseite des abgetrennten Stücks betrachtet wurde, um 
eventuelle Randeffekte auszuschließen. Die von den Einkristallen überwa-








Unterseite der Einkristalle) dokumentiert. Je nach Wachstumslänge wurde die 
Grenzfläche in einer Breite von insgesamt 77 µm bis 10 mm vermessen. Typi-
scherweise entsprach diese Breite etwa der 100-fachen Wachstumslänge, so 
dass eine fundierte Datenbasis gegeben war. Die Vergrößerung der Aufnahmen 
wurde so gewählt, dass sowohl die Grenzfläche als auch die Zeile an Poren, die 
deren ursprüngliche Position vor allen Glühvorgängen markiert, erkennbar wa-
ren. Zusätzlich erfolgte an jeder Probe eine Dokumentation der Mikrostruktur 
mit jeweils fünf REM-Aufnahmen an Probenober- und -unterseite. Weitere De-
tails zum Ablauf der Präparation und Mikroskopie enthalten die Abschnitte  








Eine typische Messung einer Wachstumslänge ist in Abbildung 3.4 a darge-
stellt. Am unteren Bildrand ist eine Reihe Poren zu erkennen, welche die ur-
sprüngliche Position der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix markiert. 
Die Körner der Matrix sind am oberen Bildrand zu erkennen, die Grenzfläche 
zwischen Matrix und Einkristall weist einen welligen Verlauf auf. Die Fläche 
zwischen diesen beiden Rändern wurde während der Auslagerung vom Einkris-
tall überwachsen. Um die Wachstumslänge auszuwerten, wurde diese Fläche in 
jeder REM-Aufnahme mit einem Bildbearbeitungsprogramm (CorelDraw X3) 
kopiert (Abbildung 3.4 b). Die genaue Berechnung der Wanderungslänge  
sowie deren Streuung erforderte die Erstellung einer speziellen Auswertungs 
 
 





routine, welche mit Matlab realisiert wurde und dessen Funktionsweise kurz  
erläutert wird. 
Das Programm trennt die Flächen aus Abbildung 3.4 b in eine große Zahl ein-
zelner Spalten (1423) auf, um die Auswertung so präzise wie möglich durchzu-
führen (Abbildung 3.4 c). Die lokale Wachstumslänge ist nun die Länge der 
einzelnen Spalten (roter Pfeil in Abbildung 3.4 c). Anschließend erfolgt eine 
statistische Auswertung dieser Einzelmessungen in Form einer Verteilungskur-
ve für die Wachstumslänge (Abbildung 3.4 d) samt Mittelwert (rote Linien) und 
Standardabweichung (grüne Linien). Diese beiden Werte sind besonders dazu 
geeignet, die Entwicklung der Wachstumslänge wiederzugeben. Sie sind in den 
Abbildungen in Abschnitt 4.2 für alle Messungen in Diagrammen dargestellt. 
3.5.4 Bestimmung der relativen Mobilität 
Die nach Abschnitt 3.5.3 gewonnen Daten umfassen für jede Probe und Halte-
zeit eine Wachstumslänge sowie deren Standardabweichung. Um aus diesen 
Daten eine relative Mobilität zu erhalten, ist eine analytische Betrachtung des 
Wachstums des Einkristalls nötig. 
Wie bereits in Abschnitt 3.5 erläutert wurde, ist die Triebkraft für das Wachs-
tum des Einkristalls abhängig von der Korngröße und Korngrenzenergie der 
Matrix. Sie entspricht der Energie aller Korngrenzen, die pro Volumen im Po-
lykristall gespeichert ist und lautet analog zu Gleichung 2.9 
mit der Triebkraft  , der mittleren Korngrenzenergie der Matrix         und 
dem mittleren Kornradius der Matrix            zum Zeitpunkt  .   ist eine 
geometrische Konstante, welche aus der Abweichung der Körner von der 
Kugelform resultiert und ungefähr den Wert 1 annimmt [166]. 
Diese Triebkraft wird in der Literatur verwendet, um das Wachstum sehr großer 
Körner in eine feinkörnige Matrix hinein zu beschreiben [7, 9, 15, 166, 167] 
und entspricht dem Mean-Field-Ansatz von Hillert in Gleichung 2.11 für ein 





         





            


















Abbildung 3.4: Messung der Wachstumslänge eines Einkristalls. a REM-Aufnahme 
einer Mikrostruktur. Die ursprüngliche Lage der Grenzfläche ist an der Reihe Poren 
am unteren Bildrand zu erkennen. b Kontur der Fläche, welche die Grenzfläche zwi-
schen Einkristall und Matrix überstrichen hat. c Aufteilung dieser Fläche in Einzel-
strecken, welche jeweils einer lokalen Wachstumslänge entsprechen. d statistische 
Auswertung dieser Wachstumslänge mit Mittelwert (rote Linie) und Standardabwei-









mit der Wachstumslänge   zum Zeitpunkt   und der Mobilität der Grenzfläche 
zwischen Einkristall und Matrix    . Der durchschnittliche Radius der Matrix 
           wächst mit der Zeit und ändert dadurch die Triebkraft. Um diesem 
Effekt Rechnung zu tragen, wird der Radius der Matrix durch das Modell von 
Burke und Turnbull (Gleichung 2.17) ersetzt: 
Dabei ist    der Kornradius der Matrix zum Zeitpunkt     und         die 
mittlere Mobilität der Matrix. Die Integration dieser Gleichung liefert 
für die Wachstumslänge   des Einkristalls zum Zeitpunkt  ,    ist die Wachs-
tumslänge zum Zeitpunkt 0. Die Wachstumslänge des Einkristalls hängt also 
analog zum Modell von Burke und Turnbull von der Wurzel der Zeit ab. 
Der Parameter                    kann dem Kornwachstum der Matrix 
entnommen werden [79]. Zu diesem Zweck wurde die mittlere Korngröße für 
jede Haltezeit mittels des Linienschnittverfahrens bestimmt, wobei im Mittel 
1200 Körner je Haltezeit und Temperatur ausgewertet wurden (mindestens 284 
und maximal 2692). Eine Anpassung der Kornwachstumsgleichung von Burke 
und Turnbull (Gleichung 2.17) an die Entwicklung der Korngröße mit der Zeit 
liefert die gesuchten Parameter. Der Parameter    kann direkt gemessen wer-
den. Die Wachstumslänge    wurde ebenfalls direkt gemessen und von allen 
folgenden Wachstumslängen abgezogen, so dass dieser Parameter null ist und 
nicht weiter berücksichtigt werden muss. 
Besondere Aufmerksamkeit verdient der Quotient    . Die geometrische Kon-
stante   entspricht der Abweichung der Kornform von der Kugelform. Diese 
Abweichung liegt nicht bezüglich der Krümmung vor, sondern der Korngrenz-
oberfläche je Volumen, da zur Herleitung von Gleichung 3.1 beziehungsweise 
2.9 die Kugeloberfläche durch deren Volumen geteilt wurde. Die Kugel ist die 
geometrische Form mit der geringsten spezifischen Oberfläche, und daher ent-
steht durch eine Abweichung der Körner von dieser Form eine größere Oberflä-
che je Volumen. In der Literatur wird dieser Wert als 1 angenommen [7, 9, 
166], allerdings muss er aus geometrischen Gründen größer als 1 sein. Die 
zweite Konstante   ergibt sich aus der Herleitung der Wachstumsgleichung von 
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schnitt 2.1.4). Über die Richtung der Abweichung von   ist keine Aussage 
möglich. Der Koeffizient     kann also als 1 angenommen werden, wobei die-
se Annahme tendenziell eine Unterschätzung ist. Diese muss bei der Interpreta-
tion entsprechend berücksichtigt werden. 
Da nun alle Parameter der Gleichung 3.4 bekannt sind, kann der Quotient  
            bestimmt und für die Interpretation der Wachstumslängen der 
Einkristalle genutzt werden. Dieser Quotient gibt die Mobilität der Grenzfläche 
zwischen Einkristall und Matrix relativ zur mittleren Mobilität der Matrix  
an und wird durch eine Anpassung der Gleichung 3.4 an den Verlauf der  
Wachstumslänge mit der Zeit erhalten. Ein Vergleich dieses Koeffizienten  
zwischen mehreren kristallografischen Orientierungen liefert deren relative  
Mobilität         . 
3.6 Proben zur Ermittlung der Oberflächenenergie 
Zur Messung der relativen Oberflächenenergie wurde die Betrachtung der 
Wulff-Formen intragranularer Poren durchgeführt. Diese Methode ermöglicht 
mit einem verhältnismäßig geringen experimentellen Aufwand die Rekonstruk-
tion der Oberflächenenergie für alle kristallografischen Orientierungen. Zusätz-
lich ist in SrTiO3 die Ermittlung der Korngrenzenergie als Summe der Oberflä-
chenenergie möglich (vgl. Abschnitt 2.2.4). 
3.6.1 Probenherstellung und Messdatenermittlung 
Die Beobachtung der Wulff-Form von Poren setzt voraus, dass diese eine Form 
möglichst nahe an der Gleichgewichtsform erreicht haben. Ein wichtiger Para-
meter ist die Haltezeit der Wärmebehandlung, der die Pore ausgesetzt war. Die-
se ist vom Entstehungszeitpunkt der Pore abhängig, daher muss das Alter der 
Pore möglichst genau bekannt sein. Diese Anforderung ist bei der Betrachtung 
der Poren gegeben, die beim Zusammensintern zweier Oberflächen entstehen. 
Es bietet sich also an, die Proben aus den Versuchen zur Ermittlung der Korn-
grenzmobilität für die Betrachtung der Poren heranzuziehen. Die relevanten Po-
ren sind nach Abschnitt 3.5.1 und Abbildung 3.4 a durch ihre linienförmige An-
ordnung im Einkristall zweifelsfrei identifizierbar. Zudem weisen diese Poren 
zumeist eine sehr geringe Größe auf, welche nach Abschnitt 2.2.1.2 zur Errei-
chung eines gleichgewichtsnahen Zustands erforderlich ist. Verwendet wurden 
Poren mit einem Durchmesser von typischerweise 1 µm und maximal 3 µm. 
Zur Maximierung der Haltezeit der Poren kamen die in Abschnitt 3.5 beschrie-
benen Proben nach der letzten Haltezeit zur Anwendung. Um einen eventuellen 
Einfluss der zwischenzeitlichen Abkühl- und Aufheizprozesse zu vermeiden, 
 
 





wurden die Proben ein weiteres Mal ausgelagert sowie nach einer ausreichend 
langen Haltezeit abgeschreckt. Allerdings ließ der für die Versuche bei 1250 °C 
verwendete Ofen keinen Abschreckvorgang zu. Die verwendeten Herstellungs-
bedingungen sind in Tabelle 3.4 zusammengefasst. Die angegebene Gesamthal-
tezeit wurde in gewissen Abständen unterbrochen, um die Korngrenzmobilität 
zu messen. Darum ist die letzte Haltezeit zusätzlich angegeben. 
Die Proben für die Versuche in reduzierender Atmosphäre wurden zunächst un-
ter oxidierenden Bedingungen hergestellt. Durch die sehr hohe Sauerstoffleitfä-
higkeit von SrTiO3 ist allerdings davon auszugehen, dass sich die Defektchemie 
der Proben beim Wechsel zu reduzierender Atmosphäre innerhalb kürzester Zeit 
anpasst [164]. Eine besondere Berücksichtigung bei der Betrachtung der Halte-
zeiten ist daher nicht erforderlich. 
Von den Proben wurde anschließend ein Stück abgetrennt und poliert. Nach der 
Politur wurden keinerlei Behandlungen durchgeführt, welche die Oberfläche 
oder insbesondere die Form der angeschliffenen Poren in irgendeiner Weise 
verändern könnten, wie etwa thermisches oder chemisches Ätzen. 
Da die Politur die angeschliffenen Poren mit Polierabrieb füllt, ist das Reini-
gungsverfahren von besonderer Bedeutung. Um ein bestmögliches Ergebnis zu 
erzielen, wurden die Proben unmittelbar nach dem letzten Polierschritt mit der 
Oberfläche nach unten auf ein Labortuch in deionisiertes Wasser gelegt, um ein 
Trocknen des Polierabriebs in den Poren zu verhindern. Das Wassergefäß wur-
de anschließend für mindestens 30 min in ein Ultraschallbad gestellt. Nach die-
ser Vorreinigung wurden die Proben aus dem Wasser genommen und in einem 
Vakuumexsikkator mit Wasser infiltriert und noch mindestens 2 h (optimaler-
weise über Nacht) im Vakuum belassen. Anschließend folgte wieder eine min-
destens einstündige Ultraschallreinigung mit der Oberfläche nach unten auf ei-
nem Labortuch. Die Vakuuminfiltration samt anschließender Ultraschall-
reinigung wurde mindestens viermal wiederholt. Allerdings konnten auch durch 
diese aufwändige Reinigungsprozedur nicht alle Poren ausreichend gereinigt 
werden. Versuche mit unterschiedlichen Dispergatoren und anderen Lösungs-
mitteln erwiesen sich als unzureichend. 
Die Messung der Porenform erfolgte mittels Rasterelektronenmikroskop. Um 
Poren mit einer gleichgewichtsnahen Form zu erhalten, wurden solche mit ei-
nem Durchmesser von maximal 3 µm (typischerweise 1 µm) und kubischsym-
metrischer Form ausgewählt. Dabei wurde auf die Lage der Poren an der ur-
sprünglichen Grenze zwischen Polykristall und Einkristall geachtet. Aufgrund 








lösendem Rasterelektronenmikroskop (Leo 1530 Gemini) am Laboratorium für 
Elektronenmikroskopie (LEM) des KIT. 
 
T [°C] Atmosphäre Haltezeit (gesamt) [h] letzte Haltezeit [h] 
1250 Luft 740 400 (nicht abgeschreckt) 
1350 O2 85 70 
1350 N2-H2 - 95 
1380 O2 120 100 
1380 N2-H2 - 100 
1460 O2 54,5 17 
1460 N2-H2 - 46 
1600 O2 53,5 5 
1600 N2-H2 - 25 
Tabelle 3.4: Versuchsbedingungen der Proben, in denen die Poren betrach-
tet wurden. Die letzte Haltezeit ist in der Gesamthaltezeit enthalten und 




Die nach Abschnitt 3.6.1 ermittelten Porenformen liegen in Form von zweidi-
mensionalen Abbildungen angeschliffener Poren vor. Um aus diesen Abbildun-
gen eine dreidimensionale Form zu erhalten, wurde ein Abgleich der 2D-
Projektion der Porenform mit einer theoretisch berechneten Form durchgeführt. 
Zu diesem Zweck wurde zunächst ein Programm mit Matlab erstellt, welches 
aus einer gegebenen Menge an Orientierungen mit einer zugehörigen Oberflä-
chenenergie nach dem Wulff-Theorem (vgl. Abschnitt 2.2.1) die Wulff-Form 
berechnet. Dabei wurde die kubische Symmetrie von SrTiO3 vorausgesetzt und 
der Mittelpunkt der Wulff-Form in den Ursprung eines dreidimensionalen Ko-
ordinatensystems gesetzt. Der entwickelte Algorithmus gliedert sich wie folgt: 
 
1.) Eingabe der kristallografischen Orientierungen mit zugehöriger relativer 
Oberflächenenergie 
2.) Erzeugung aller zu 1.) gleichwertigen Orientierungen nach der kubischen 
Symmetrie. Zur Effizienzsteigerung wird nur ein Quadrant des 3D-
Koordinatensystems betrachtet. 
3.) Erzeugung von geometrischen Ebenen für jede Orientierung mit dem Ab-
stand vom Ursprung entsprechend der Energie 
 
 





4.) Bestimmung aller existierenden Schnittpunkte zwischen je drei Ebenen 
5.) Auswahl der Schnittpunkte, welche folgendes Kriterium erfüllen: 
Es existiert keine Orientierung, welche die Linie zwischen dem Schnitt-
punkt und dem Ursprung des Koordinatensystems schneidet. Alle so aus-
gewählten Punkte müssen auf der Wulff-Form liegen (vgl. Abschnitt 
2.2.1). 
6.) Vervielfältigung dieser Punkte in die anderen Quadranten des Koordina-
tensystems 
7.) Erzeugung einer grafischen Darstellung der berechneten Wulff-Form 
 
Der Algorithmus arbeitet sehr effizient, ermöglicht jedoch keine Berücksichti-
gung runder Bereiche in der Wulff-Form. Diese wurden daher gegebenenfalls 
mit mehreren ebenen Flächen angenähert. 
Für einen Vergleich der beobachteten Form mit der berechneten wurden zu-
nächst die in der beobachteten Form vorhandenen Facetten beziehungsweise 
deren Orientierung identifiziert, was aufgrund der einfachen Symmetrie von 
SrTiO3 ohne weitere Hilfsmittel möglich ist. In Abbildung 3.5 a ist beispiel- 
haft eine Pore abgebildet. Je eine Facette der Orientierung {100}, {110} und 
{111} ist mit 1, 2 und 3 gekennzeichnet. Nach dieser Indizierung erfolgte eine 
iterative Anpassung der Oberflächenenergie jeder Facette, bis die berechnete 
Form mit der beobachteten übereinstimmte (Abbildung 3.5 b). Zur Auswertung 
standen unter oxidierenden Bedingungen zwischen 7 und 12 Poren (typischer-
weise 10) für jede Temperatur zur Verfügung, unter reduzierenden Bedingun-
gen zwischen 5 und 8. 
3.7 Proben zur Charakterisierung des Kornwachstums 
Die Versuche dieser Studie zeigten bei längeren Haltezeiten einen hemmenden 
Effekt auf das Kornwachstum. Zur Überprüfung der Ursache dieses Effekts er-
folgten konventionelle Kornwachstumsversuche unter variierender Stöchiomet-
rie von Sr/Ti = 0,98…1,005. Die Herstellung der Ausgangsmaterialien und 
Grünkörper ist in Abschnitt 3.1 zusammengefasst. Vor den Kornwachstumsver-
suchen wurden zunächst alle Proben dichtgesintert (1425 °C, 1 h, O2, Ofentyp 
Gero HTRV70-250). Die relative Dichte lag für alle Proben bei 99,2 ± 0,46 %. 
Die Wärmebehandlung erfolgte immer mit fünf Proben gleichzeitig (für jede 
Stöchiometrie eine). Die durchgeführten Haltezeiten sind in Tabelle 3.5 zu-
sammengefasst. Im Anschluss an die Wärmebehandlungen wurden mit der übli-








jeweils fünf Aufnahmen zur Charakterisierung der Mikrostruktur erstellt. Das 
Linienschnittverfahren lieferte für jede Probe die mittlere Korngröße (durch-
schnittlich 275 Körner je Probe, mindestens 103, maximal 773). Zusätzlich 
wurde eine Fehlergröße für die mittlere Korngröße durch das Maximum bezie-







Abbildung 3.5: Indizierung der in den Poren enthaltenen Flächen. a eine Pore mit 
drei markierten Flächen 1, 2 und 3 entsprechend den Orientierungen {100}, {110} 
und {111}, b die berechnete Wulff-Form dieser Pore. Auf die orangenen Bereiche der 







Haltezeiten [h] Ofen 
1350 Luft 0,98 - 1,005 20, 50, 100, 200 Gero HTK 16 K 
1600 O2 0,98 - 1,005 1, 6, 25, 75 Gero HRTV70-250 
Tabelle 3.5: Übersicht der Prozessparameter der Versuche mit variierender 
Stöchiometrie. 
 
3.8 Erstellung und Berechnung der Korngrößenverteilungen 
Zusätzlich zu den Versuchen mit variierender Stöchiometrie erfolgte eine Be-
trachtung der Korngrößenverteilung zur Eingrenzung der Ursachen für die 
Hemmung des Kornwachstums. Zu diesem Zweck wurde die Korngrößenvertei-
lung nach unterschiedlichen Haltezeiten ermittelt und mit theoretisch berechne-
ten Verteilungen verglichen. Bei der Berechnung kamen unterschiedliche hem-
mende Effekte zur Anwendung. Die folgenden Abschnitte enthalten zu allen in 
diesem Rahmen angewendeten Methoden eine detaillierte Beschreibung. 
 
 






Zur Erstellung der Korngrößenverteilung wurden REM-Aufnahmen an ther-
misch geätzten Mikrostrukturen angefertigt, wobei die gleichen Aufnahmebe-
dingungen wie in Abschnitt 3.5.2 verwendet wurden. Auf den Aufnahmen wur-
den die Korngrenzen zur Kontrasterhöhung manuell nachgezeichnet. Die 
Größenauswertung erfolgte mit einer Bilderkennungssoftware (analySIS, 
Olympus Soft Imaging Solutions GmbH, Deutschland). Als Größenmaß wurde 
die mittlere Größe gewählt, eine stereografische Korrektur der Daten fand nicht 
statt. Jede Auswertung enthielt zwischen 1000 und 3500 (typischerweise 2000) 
Körner je Korngrößenverteilung. 
3.8.2 Berechnung der Entwicklung der Korngrößenverteilungen 
Wie Abbildung 3.6 zeigt, hat die Art des hemmenden Effekts einen deutlichen 
Einfluss auf den Zusammenhang zwischen Triebkraft und Korngrenzgeschwin-
digkeit. Je nach angenommenem Effekt resultiert eine unterschiedliche Ände-
rung der Korngrenzgeschwindigkeit großer beziehungsweise kleiner Körner. 
Daher ist ein Einfluss des hemmenden Effekts auf die Korngrößenverteilung zu 
erwarten, zudem sollte die Änderung für jeden hemmenden Effekt unterschied-
liche Gestalt annehmen. 
 
 
Abbildung 3.6: schematischer Zusammenhang zwischen Triebkraft und resultieren-
der Korngrenzgeschwindigkeit ohne hemmenden Effekt (schwarz), mit Zener-








In der Literatur ist bisher keine Studie zu finden, welche diese Effekte systema-
tisch beleuchtet. Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Berechnungsmodell 
erstellt, welches die Änderung der Korngrößenverteilung durch hemmende Ef-
fekte evaluiert. Die ermittelten Zusammenhänge können so mit den beobachte-
ten Korngrößenverteilungen verglichen werden. 
Als zugrundeliegendes Modell wurde der Mean-Field-Ansatz von Hillert (vgl. 
Abschnitt 2.1.2) gewählt, welcher die individuelle Betrachtung einzelner Körner 
ermöglicht und leicht zur Abbildung zusätzlicher Effekte modifiziert werden 
kann. Die Berechnung erfolgte mittels eines Matlab-Programms auf numerische 
Weise, da eine analytische Lösung je nach hemmendem Einfluss nicht möglich 
ist [5]. Als Ausgangspunkt für das Kornwachstum ohne hemmende Einflüsse 
wurde die Gleichung 
verwendet. Dabei ist    der Radius des  -ten Korns zum Zeitpunkt  ,   ein Geo-
metriefaktor,   die Korngrenzenergie,   die Korngrenzmobilität und       der 
kritische mittlere Kornradius, welcher die Grenze zwischen den wachsenden 
und schrumpfenden Körnern definiert. Nach Hillert [5] wurde            ̅ 
angenommen. Wie in Abschnitt 2.1.2 angeführt, resultiert aus dieser Gleichung 
eine quadratische Wachstumskinetik mit einer selbstähnlichen Korngrößenver-
teilung, welche analytisch abgeleitet werden kann. Da in dieser Arbeit nur ein 
relativer Vergleich zwischen unterschiedlichen Berechnungen von Interesse ist, 
wurde zur Vereinfachung        gewählt und unter Abstraktion von physi-
kalischen Einheiten gerechnet. Weiterhin wurden die Körner gemäß des Mo-
dells von Hillert als kugelförmig angenommen. 
Neben Gleichung 3.5 wurden vier weitere Modifikationen untersucht. Die erste 
entspricht dem Modell des Zener-Pinning und entsteht aus Gleichung 3.5 durch 
Berücksichtigung einer konstanten Kraft   je Fläche (vgl. Abschnitt 2.3.3.2): 
Die Unterscheidung in zwei Fälle berücksichtigt schrumpfende (        ) und 
wachsende (        ) Körner. Ein schrumpfendes Korn darf durch die Sum-
mation mit   nicht zu einem wachsenden Korn werden und umgekehrt, weshalb 
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die Bildung eines Minimums beziehungsweise Maximums nötig ist. Gleichung 
3.6 entspricht den Ansätzen in der Literatur [5, 111, 112, 167]. 
Die zweite Modifikation modelliert die hemmende Wirkung zweitphasengefüll-
ter Tripeltaschen („Triple-Pocket-Drag“). Auch dieser Ansatz ist in der Litera-
tur zu finden [103]. Grundlegend ist die geometrische Annahme, dass bei einem 
Korn die Anzahl an Tripeltaschen je Korngrenzfläche         proportional zum 
Quadrat der mittleren Korngröße ist: 
Wenn die Verteilung der Tripelpunkte im Gefüge während des Kornwachstums 
selbstähnlich bleibt, kann der Radius   der zweitphasengefüllten Tripeltaschen 
als proportional zum mittleren Kornradius angenommen werden, da diese ana-
log zum übrigen Gefüge ein Kornwachstum aufweisen: 
Als Kraft pro Partikel kann Gleichung 2.27 verwendet werden, zusammen mit 
Gleichung 3.8 folgt daraus: 
Die Normierung von Gleichung 3.9 auf die Korngrenzfläche ergibt die Trieb-
kraft für das Kornwachstum unter der hemmenden Wirkung zweitphasengefüll-
ter Tripeltaschen: 
Analog zu Gleichung 3.6 folgt daraus die Kornwachstumsgleichung mit einem 
Skalierungsparameter  : 
Die dritte Modifikation berücksichtigt die Wirkung des Solute Drag. Die Trieb-
kraft des Solute Drag wurde in Abschnitt 2.3.3.1 behandelt. Abweichend von 
der dort vorgestellten Beschreibung wird das Modell vereinfachend durch Ge-
radenabschnitte angenähert, wie die Skizze in Abbildung 3.6 zeigt. Die Abwei-
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chung zur exakten Kurve in Abbildung 2.10 ist sehr gering und kann vernach-
lässigt werden. Oberhalb der kritischen Triebkraft    wird ein ungehemmtes 
Kornwachstum angenommen, darunter eine Hemmung um den Faktor     . 
Daraus ergibt sich die Kornwachstumsgleichung zu: 
Die letzte Modifikation trägt dem Vorliegen von Nukleationsbarrieren Rech-
nung. Das Modell der Nukleationsbarrieren unterscheidet sich vom Solute Drag 
dadurch, dass für schrumpfende Körner keine Hemmung vorliegt (vgl. Abbil-
dung 3.6). Eine entsprechende Kornwachstumsgleichung kann daher direkt aus 
Gleichung 3.11 abgeleitet werden, indem die Grenzen für das Auftreten der 
Hemmung angepasst werden: 
Diese vier Modifikationen des Modells von Hillert in den Gleichungen 3.5, 3.6, 
3.11, 3.12 und 3.13 erlauben die Berechnung der Entwicklung einer Korngrö-
ßenverteilung mit der Zeit unter Berücksichtigung des jeweiligen hemmenden 
Effekts. Zur Durchführung der Berechnung wurde zunächst eine Ausgangsver-
teilung mit  
         Körnern erstellt, wobei jene Verteilung verwendet wurde, welche 
im Modell von Hillert selbstähnlich wächst (vgl. Abschnitt 2.1.1.1 und Abbil-
dung 2.1). Diese Korngrößenverteilung wurde auf einen Mittelwert von 1 nor-
miert und unverändert für alle Berechnungen verwendet. Der Ablauf des Pro-
gramms entspricht dem folgenden Schema: 
 
 
1.) Laden der Ausgangsverteilung 
10 000 Körner, mittlere Korngröße auf 1 normiert 
 
2.) Berechnung der Verteilungskennwerte 
Korngrößenverteilung, Anzahl Körner, mittlerer Kornradius  ̅ 
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3.) Berechnung in einer Schleife 
1.) Zeitabschnitt    bestimmen 
Der Zeitabschnitt wird so gewählt, dass in jedem Schleifendurch-
lauf die 10 kleinsten Körner verschwinden 
 
2.) Berechnung der Kornradien zum Zeitpunkt t 
Numerische Integration der jeweiligen Kornwachstumsgleichung 
(Gleichung 3.5, 3.6, 3.11, 3.12 oder 3.13) unter Annahme eines 
während des Zeitabschnitts    konstant bleibenden mittleren Korn-
radius  ̅ 
 
3.) Berechnung der Verteilungskennwerte 
Korngrößenverteilung, Anzahl Körner, mittlerer Kornradius  ̅ 
 
4.) Schleifenabbruch 
a) wenn vorgegebene Anzahl an Restkörnern erreicht ist (50 % 
der Ausgangsanzahl) oder 
b) wenn kein Korn eine Triebkraft zur Größenänderung mehr 
hat 
 
Als Ergebnis werden die Korngrößenverteilungen nach den jeweiligen Zeitab-
schnitten sowie deren Kennwerte erhalten und grafisch dargestellt. Zur Verein-
fachung wird die Näherung verwendet, dass während jedem Schleifendurchlauf 
beziehungsweise Zeitabschnitt    der mittlere Kornradius  ̅ konstant bleibt. 
Dieser ändert sich jedoch immer, sobald ein beliebiges Korn seine Größe ändert 
oder gar verschwindet. Da der mittlere Radius in die Kornwachstumsgleichun-
gen 3.5, 3.6, 3.11, 3.12 und 3.13 eingeht, entsteht durch die Nichtberücksichti-
gung der Größenänderung ein Fehler in der numerischen Integration. Allerdings 
wurde die Dauer der jeweiligen Zeitabschnitte und damit das Ausmaß des Feh-
lers so klein gewählt, dass der mittlere Kornradius  ̅ sich um weniger als 1 % 
änderte. Der entstehende Fehler ist daher zu vernachlässigen. 
3.9 Benetzungsversuche 
Die Proben zur Messung der Korngrenzmobilität wiesen bei 1550  °C in redu-
zierender Atmosphäre Zweitphasenschichten an den Korngrenzen auf. Dieser 
Effekt trat unter anderen Bedingungen nicht auf. Um die Entstehung dieser 
Schichten zu dokumentieren, wurden spezielle Versuche in wechselnder Atmo-
sphäre durchgeführt. Für alle Versuche wurde ein Rohrofen des Typs Gero 








Stickstoff/Wasserstoff-Gemisch (95  %  N2-5  %   H2) zur Verfügung. Alle Wär-
mebehandlungen wurden mit einer Aufheizrate von 20 K/min und nach mehr-
maligem Spülen mit Prozessgas durchgeführt, die Abkühlung erfolgte jeweils 
mit einem Abschreckvorgang mit mehreren 100 K/min. 
Die Grünkörper mit einem Sr/Ti-Verhältnis von 0,996 und 1 wurden unter oxi-
dierenden Bedingungen möglichst feinkörnig dichtgesintert (1425  °C, 1 h, Sau-
erstoff) und nach der Wärmebehandlung abgeschreckt, um den Hochtempera-
turzustand der Korngrenzen zu konservieren. Die entstandene Mikrostruktur 
wurde elektronenmikroskopisch untersucht. Das Vorsintern der Proben war nö-
tig, da in reduzierender Atmosphäre ein Sintern von hochreinem SrTiO3 auf re-
lative Dichten von über 99  % nicht möglich ist. 
Die vorgesinterten Proben wurden anschließend bei unterschiedlichen Tempera-
turen und für unterschiedliche Haltezeiten in reduzierender Atmosphäre ausge-
lagert (95  %  N2-95  %  H2) und ebenfalls abgeschreckt. Durch diese Behandlung 
sollten die Zweitphasenschichten erzeugt werden. 
Zur Ermittlung der Korngrenzmobilität in reduzierender Atmosphäre wurden 
bei gleicher Temperatur mehrere Haltezeiten verwendet und die entstehende 
Korngröße mittels Elektronenmikroskopie und Linienschnittverfahren ermittelt. 
In einigen Fällen folgte eine weitere Wärmebehandlung unter Bedingungen, die 
für sich alleine nicht zur Bildung von Flüssigphasenschichten führen, um ein 
eventuelles Verschwinden der Schichten zu dokumentieren. Die jeweiligen Hal-
tezeiten sind im Ergebnisteil an entsprechender Stelle erwähnt. 
3.9.1 Transmissionselektronenmikroskopie 
Die Struktur der Korngrenzen der reduzierten Proben wurde mittels hochauflö-
sender Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) betrachtet, um Benetzung 
und Facettierung zweifelsfrei erkennen zu können. Sowohl Präparation als auch 
Mikroskopie wurden am Laboratorium für Elektronenmikroskopie des KIT 
(LEM, Dr. Heike Störmer, Prof. Dr. Dagmar Gerthsen) durchgeführt. Die Pro-
benpräparation erfolgte auf konventionellem Wege über mechanisches Trennen, 
Schleifen, Polieren sowie Argonplasmaätzen. Zur Sicherstellung der Leitfähig-
keit erfolgte eine Bedampfung mit Kohlenstoff. Die Aufnahmen wurden mit 
einem TEM des Typs CM200 FEG (Philips/FEI, Niederlande) angefertigt, des-
sen Auflösung ungefähr 2 Å beträgt. Die Aufnahmen wurden bei 200 kV Be-









Die Versuche dieser Studie lassen sich überwiegend in zwei Teile gliedern. Der 
erste Teil befasst sich mit der Oberflächenenergie, im zweiten Teil wird die 
Korngrenzmobilität betrachtet. 
4.1 Relative Oberflächenenergie 
Zur Messung der relativen Oberflächenenergie wurde wie in Abschnitt 3.6 be-
schrieben die Form von intragranularen Poren rekonstruiert. Die in oxidierender 
und reduzierender Atmosphäre ermittelten Wulff-Formen sind in den nächsten 
beiden Abschnitten dokumentiert. Um die Daten für weitere Verwendungen zu-
gänglich zu machen, sind im Anhang zwei alternative Darstellungen enthalten 
(vgl. Anhang A). 
4.1.1 Relative Oberflächenenergie in oxidierender Atmosphäre 
Ein Vergleich der unter oxidierenden Bedingungen beobachteten Porenformen 
sowie der nach Abschnitt 3.6.2 berechneten Form ist in Abbildung 4.1 darge-
stellt. Die dominanten Orientierungen sind jeweils {100}, {110} und {111}. 
Diese bilden in allen Fällen eine Facette aus. Ab 1460 °C sind zusätzlich {310}-
Facetten in den Formen enthalten. Diese scheinen bei 1600 °C eine verrundete 
Fläche zu bilden, erkennbar am runden Übergang zu den benachbarten Flächen. 
Insgesamt nähern sich die Formen mit steigender Temperatur einer Kugel an, 
die Anisotropie wird also geringer. 
In allen beobachteten Poren waren auch stufige Bereiche zu beobachten. Diese 
sind als orangene Bereiche in den berechneten Formen in Abbildung 4.1 mar-
kiert. Deren Anteil an der Gesamtform nimmt mit steigender Temperatur deut-
lich zu, außerdem steigt die Anzahl an verrundeten Flächen. So erscheinen ab 
1460 °C zusätzlich zu den verrundeten Bereichen um <111> weitere neben 
<310> und <100>. In wenigen Fällen wurden diese Bereiche auch bei 1250 °C 
beobachtet, erscheinen durchschnittlich betrachtet jedoch nicht in der Form. 
Abbildung 4.2 a zeigt einen stufigen Bereich in einer Pore bei 1250 °C. Die Stu-
fen scheinen jeweils aus den benachbarten Facetten zusammengesetzt zu sein, 
wie die Skizze in Abbildung 4.2 b verdeutlicht. So sind die stufigen Bereiche 
um <111> in Abbildung 4.2 a aus {110}-Facetten zusammengesetzt. 
Die zur Berechnung der Formen in Abbildung 4.1 verwendete relative Oberflä-
chenenergie ist in Abbildung 4.3 über der Temperatur aufgetragen. Dabei wurde 
die Energie der {100}-Orientierung als Referenzwert verwendet. Die Fehlerbal-








chenenergie der {100}-Orientierung immer als 1 angenommen wurde, existiert 



















Abbildung 4.1: REM-Aufnahmen von Poren (a-d) und 
rekonstruierte Porenformen (e-h) in oxidierender Atmosphäre 
bei 1250 °C (a, e), 1380 °C (b, f), 1460 °C (c, g) und  











Abbildung 4.2: a Stufige Flächen in einer Pore bei 1250 °C um (111), b skizzierte 















Abbildung 4.3: relative Oberflächenenergie in oxidierender Atmosphäre zwischen 
1250 °C und 1600 °C. 
 
Die {100}-Orientierung besitzt in SrTiO3 die niedrigste Oberflächenenergie. 
Die {310}-Orientierung, welche 18,4° neben {100} in Richtung {110} liegt, ist 
ab 1460 °C energetisch günstiger als {110} und {111}, jedoch ungünstiger  
als {100}. 
Es zeigt sich die mit steigender Temperatur fallende Anisotropie der Hauptori-
entierungen {100}, {110} und {111} sowie eine steigende Anzahl an in der 
Form enthaltenen Flächen und verrundeten und stufigen Bereichen. Diese ent-
wickeln sich deutlich parallel zur angrenzenden Hauptorientierung. So weisen 
alle stufigen Bereiche um {111} eine ähnliche Oberflächenenergie wie {111} 
auf, und gleiches trifft auf die Bereiche um {100} und {310} zu. 
Zur Abschätzung des Einflusses der Kühlrate wurde bei 1380 °C ein Vergleich 
zwischen einer abgeschreckten Probe und einer mit 10 K/min abgekühlten Pro-
be durchgeführt. Die ermittelte relative Oberflächenenergie ist in Abbildung 4.4 
gegenübergestellt. Die langsam abgekühlte Probe zeigt einen geringen Versatz 
der Messpunkte zu höheren Werten. Da bei geringerer Temperatur eine höhere 
Anisotropie vorliegt (vgl. Abbildung 4.3), ist diese Änderung der Kühlrate zu-










Abbildung 4.4: Vergleich der relativen Oberflächenenergie einer abgeschreckten und 
einer langsam abgekühlten Probe bei 1380 °C in oxidierender Atmosphäre. 
 
4.1.2 Relative Oberflächenenergie in reduzierender Atmosphäre 
Die beobachteten sowie rekonstruierten Porenformen in reduzierender Atmo-
sphäre sind in Abbildung 4.5 dargestellt. Die Hauptorientierungen sind {100}, 
{110} und {111}. Bis 1380 °C bilden diese drei Orientierungen eine Facette 
aus. Bei 1460 °C weist die {111}-Facette leichte Stufen auf, bei 1600 °C  
zusätzlich auch die {110}-Orientierung. Die {310}-Orientierung ist nur bis 
1350 °C als facettierte Fläche in der Porenform sichtbar, darüber erscheint der 
entsprechende Bereich als stufige Fläche. 
Analog zum oxidierenden Fall (Abschnitt 4.1.1) enthalten die Formen einen mit 
der Temperatur ansteigenden Anteil an stufigen oder verrundeten Bereichen, 
wobei der Unterschied nicht in jedem Fall klar zu erkennen ist. Diese Bereiche 
treten hauptsächlich um <111>, aber auch um <100> und <110> auf. 
Insgesamt weisen die Poren bei höheren Temperaturen ein runderes Erschei-
nungsbild auf als bei tieferen Temperaturen, gleichbedeutend mit einer geringe-
ren Anisotropie. Im Vergleich mit den Poren unter oxidierenden Bedingungen 
bei gleicher Temperatur nimmt die Anisotropie in reduzierender Atmosphäre 
ein geringeres Ausmaß an. 
 
 






















Abbildung 4.5: REM-Aufnahmen von Poren (a-d) und 
rekonstruierte Porenformen (e-h) in reduzierender 
Atmosphäre bei 1350 °C (a, e), 1380 °C (b, f), 1460 °C (c, g) 
und 1600 °C (d, h).  
 
Die zur Rekonstruktion der Porenformen in Abbildung 4.5 verwendete relative 
Oberflächenenergie ist in Abbildung 4.6 dargestellt. Auch in diesem Fall wurde 
die Oberflächenenergie von {100} als Referenzwert verwendet, die Fehlerbal-
ken stehen für die Standardabweichung. Deutlich ist die mit der Temperatur ab-
nehmende Anisotropie zu erkennen. Die Fläche mit der niedrigsten Energie ist 
wiederum die {100}-Fläche, gefolgt von {310}, {110} und {111}. Die stufigen 
und verrundeten Bereiche entwickeln sich überwiegend parallel zu den angren-
zenden Orientierungen, wie im Fall der {111}-Orientierung deutlich erkennbar 
ist. Allerdings folgt die {110}-Orientierung bei 1600 °C nicht diesem Schema, 
es wurde ein angrenzender stufiger Bereich mit deutlich höherer Oberflächen-
energie beobachtet. 
Wie ein Vergleich mit Abbildung 4.3 leicht erkennen lässt, ist die Anisotropie 











Abbildung 4.6: relative Oberflächenenergie in reduzierender Atmosphäre zwischen 
1350 °C und 1600 °C. Die Skalierung ist identisch zu der in Abbildung 4.3. 
 
4.2 Relative Korngrenzmobilität 
Die relative Korngrenzmobilität wurde in der vorliegenden Arbeit mit Hilfe ei-
nes speziellen Modellexperiments von der Korngrenzenergie getrennt, indem 
die Triebkraft von der betrachteten Grenzfläche entkoppelt wurde. Dieser Ver-
such fand in oxidierender und in reduzierender Atmosphäre bei Temperaturen 
zwischen 1250 °C und 1600 °C statt, welches der für das Kornwachstum in 
SrTiO3 interessante Temperaturbereich ist [79]. 
4.2.1 Relative Korngrenzmobilität in oxidierender Atmosphäre 
Dieser Abschnitt fasst die Messergebnisse in oxidierender Atmosphäre zusam-
men. Zunächst erfolgt eine Charakterisierung der Mikrostruktur von Einkristall 
und Matrix, anschließend folgt eine grafische Darstellung der Wachstumslänge 
aller Versuche. 
Die Morphologie von Einkristall und Matrix ließ keine signifikanten Unter-
schiede zwischen den Versuchen erkennen, daher folgt eine allgemeine Be-
schreibung für alle Temperaturen. Die Mikrostrukturen der Matrix zeigten nor-
males Kornwachstum. Vereinzelt waren Ansammlungen von Zweitphasen in 
Tripeltaschen zu erkennen (Abbildung 4.7 a), eine Flüssigphasenschicht oder 
 
 





eine Benetzung durch eine Zweitphase wurde bei den durchgeführten REM-
Untersuchungen in keinem Fall beobachtet. 
Die Grenzflächen zwischen Matrix und Einkristallen wies bei allen Proben un-
ter oxidierenden Bedingungen einen welligen Verlauf auf (Abbildung 4.7 b und 
c), für eine makroskopische Facettierung der Grenzflächen konnten nur sehr 
vereinzelt Hinweise beobachtet werden (Abbildung 4.7 h). Eine sichere Aussa-










Abbildung 4.7: Mikrostrukturen von Einkristallen und Matrix in oxidierender At-
mosphäre. Besondere Bereiche sind durch Pfeile markiert. a Mikrostruktur der Mat-
rix mit zweitphasengefüllter Tripeltasche, b Grenzfläche zwischen Einkristall und 
Matrix mit überwachsenen Poren, c Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix mit 
überwachsenen Poren und überwachsenem Korn, d vom Einkristall überwachsenes 
Korn, e Zweitphasenpartikel im Bereich der Grenzfläche zwischen Einkristall und 
Matrix, f ein Korn, welches vom Einkristall langsamer überwachsen wird, g eine Po-
re und h Zweitphase sowie sichtbare Facettierung an der Grenzfläche zwischen Ein-
















Abbildung 4.7 (Fortsetzung) 
 
Auch an der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix konnte bei keiner 
Probe eine Flüssigphasenschicht oder eine Benetzung nachgewiesen werden. Im 
Wachstumsbereich des Einkristalls waren bei allen Proben überwachsene Poren 
unterschiedlicher Größe (Abbildung 4.7 b und c) sowie eine kleine Anzahl 
überwachsener Körner (Abbildung 4.7 c und d) und überwachsene Zweitpha-
senpartikel zu sehen (Abbildung 4.7 e). An der Grenzfläche von Einkristall und 
Matrix fielen häufig Körner auf, welche deutlich langsamer als die Umgebung 
vom Einkristall überwachsen wurden (Abbildung 4.7 f). Dabei handelte es sich 
nicht in jedem Fall um große Körner. In manchen Fällen befand sich an der dem 
Einkristall zugewandten Seite eine Pore (Abbildung 4.7 g) oder eine Zweitpha-
sentasche (Abbildung 4.7 h). Bei diesen Betrachtungen muss jedoch betont 
werden, dass bei einem 2D-Schliff ein möglicher Einfluss unter- oder oberhalb 
der Betrachtungsebene nicht bekannt ist und diese Beobachtungen daher mit 
einer Unsicherheit versehen sind. 
Aus den Mikrostrukturen wurde nach dem in Abschnitt 3.5.3 vorgestellten Ver-
fahren die Wachstumslänge ermittelt. Die Entwicklung der Wachstumslänge 
und der Korngröße bei 1250 °C in Sauerstoff ist in den Abbildungen 4.8 a  
und b dargestellt. Die Farben rot, schwarz, blau und grün stehen für die Orien-
 
 





tierungen {100}, {110}, {111} und {310} der Einkristalle. In allen folgenden 
Abbildungen dieses Abschnitts wird diese Farbgebung beibehalten. Die Fehler-
balken geben die Standardabweichung der Wachstumslänge beziehungsweise 
der Korngröße wieder. 
Das Wachstum sowohl des Einkristalls als auch der Matrix verläuft bei 1250 °C 
nur über wenige Mikrometer. Der erwartete wurzelförmige Verlauf aller Mess-
kurven (vgl. Abschnitt 3.5.4) liegt nur undeutlich vor. Die Standardabweichung 
der Wachstumslänge ist jeweils sehr hoch, insbesondere die Messung nach 
740 h für den {111}-Kristall fällt deutlich aus dem Kontext. Da die letzte Halte-
zeit von 400 h abweichend an Luft und nicht an Sauerstoff durchgeführt wurde, 
ist ein Einfluss der Atmosphäre nicht völlig auszuschließen. 
In Abschnitt 3.5.4 wurde eine Gleichung für die Wachstumskinetik des Einkris-
talls hergeleitet (Gleichung 3.4). Diese Gleichung wurde zur weiteren Interpre-
tation an den Verlauf der Wachstumslänge (durchgezogene Linien in Abbildung 
4.8 a) angepasst. Die Kinetik des Kornwachstums wird durch eine Anpassung 
des Modells von Burke und Turnbull (Gleichung 2.17) an die Entwicklung des 
mittleren Kornradius (gepunktete Linie in Abbildung 4.8 b) beschrieben. In bei-
den Fällen wurden wegen der Unsicherheit der letzten Haltezeit jeweils nur die 
ersten vier Datenpunkte verwendet. Die dabei ermittelten Parameter werden in 
Abschnitt 4.2.3 für alle untersuchten Messreihen vorgestellt. Es ist erkennbar, 
dass die {110}- und {111}-Orientierungen bei 1250 °C am langsamsten wach-







Abbildung 4.8: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1250 °C in 
Sauerstoff. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 
3.4. b Entwicklung des mittleren Kornradius der Matrix. Die durchgezogene Linie ist 








Die Entwicklung der Wachstumslänge bei 1350 °C in Sauerstoff zeigen die Ab-
bildungen 4.9 a und b. Die durchgezogenen Linien entsprechen dabei einer  








Abbildung 4.9: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1350 °C in 
Sauerstoff. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 
3.4. b Entwicklung des mittleren Korndurchmessers der Matrix. Die durchgezogene 
Linie ist eine Anpassung der Gleichung 2.17 (Modell von Burke und Turnbull). 
 
Alle Kristalle weisen bei 1350°C eine deutlich größere Wachstumslänge auf als 
bei 1250 °C. Der Verlauf der Kurven ist dabei für kurze Haltezeiten wurzelför-
mig, die Wachstumslänge der einzelnen Orientierungen zeigt deutliche Unter-
schiede, wobei die {111}- Orientierung am schnellsten und die {110}-
Orientierung am langsamsten wächst. Bei langen Haltezeiten (ab 40 h) liegen 
die Messwerte von Wachstumslänge und Korngröße jedoch deutlich unter dem 
erwarteten Verlauf, die gesamte Mikrostruktur wächst also langsamer als erwar-
tet. Aus diesem Grund wurden für die Ermittlung der Wachstumskonstanten nur 
die ersten drei Messwerte genutzt. 
Abbildungen 4.10 a und b zeigen die Messreihe bei 1380 °C in Sauerstoff. Das 
Verhalten für lange Haltezeiten zeigt der obere Einsatz in Abbildung 4.10 a. Die 
Wachstumslängen betragen nur ungefähr die Hälfte der Messwerte bei 1350 °C 
und weisen eine sehr hohe Anisotropie auf. Ein solcher Sprung ist im Korn-
wachstumsverhalten von SrTiO3 bekannt (vgl. Abschnitt 2.3.4). 
 
 














Abbildung 4.10: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1380 °C in 
Sauerstoff. Der obere Einsatz zeigt die Entwicklung für lange Haltezeiten. Die 
durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 3.4. b Entwick-
lung des mittleren Kornradius der Matrix. Die durchgezogene Linie ist eine Anpas-
sung der Gleichung 2.17 (Modell von Burke und Turnbull). 
 
 
Das Wachstum aller Kristalle kann wiederum durch das Modell von Burke und 
Turnbull angenähert werden, wobei ab einer Haltezeit von 50 h die Messwerte 
unter dem erwarteten Verlauf liegen und kein nennenswertes Wachstum mehr 
auftritt. Daher wurden nur die ersten fünf Haltezeiten für die Ermittlung der 
Wachstumskonstanten genutzt (durchgezogene Linien in Abbildung 4.10 a und 
b). Die Messwerte weisen insgesamt einen relativ unstetigen Verlauf auf. 
Bei 1460 °C in Sauerstoff zeigt sich ein sehr ausgeprägtes Wachstum der Ein-
kristalle bis zu 100 µm mit deutlicher Anisotropie (Abbildung 4.11 a und b). 
Der wurzelförmige Verlauf bleibt dabei bis 40 h erhalten, eine Messung mit 
110 h Haltezeit der {310}-Orientierung zeigt allerdings wiederum eine Stagna-
















Abbildung 4.11: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1460 °C in 
Sauerstoff. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 
3.4. b Entwicklung des mittleren Kornradius der Matrix. Die durchgezogene Linie ist 




Das Verhalten bei 1550 °C in Sauerstoff ist in den Abbildungen 4.12 a und b 
dargestellt. Der obere Einsatz zeigt jeweils das Verhalten für lange Haltezeiten. 
Auch hier liegt ein ausgeprägtes, wurzelförmiges Wachstum von Einkristallen 
und der Matrix vor, bis nach 1,4 h jegliches Wachstum zum Erliegen kommt. 
Für die Ermittlung der Wachstumskonstanten wurden daher die ersten vier Hal-
tezeiten ausgewählt. 
Der Verlauf bei 1600 °C in Sauerstoff in den Abbildungen 4.13 a und b gleicht 
dem bei 1550 °C im Wesentlichen, allerdings tritt die Stagnation des Wachs-
tums schon nach 1 h ein, so dass für die Ermittlung der Wachstumskonstanten 
nur die ersten beiden Messpunkte genutzt werden konnten. 
 
 












Abbildung 4.12: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1550 °C in 
Sauerstoff. Der obere Einsatz zeigt die Entwicklung für lange Haltezeiten. Die 
durchgezogenen Linien entsprechen jeweils einer Anpassung der Gleichung 3.4. b 
Entwicklung des mittleren Kornradius der Matrix mit Einsatz für lange Haltezeiten. 
Die durchgezogene Linie ist jeweils eine Anpassung der Gleichung 2.17 (Modell von 







Abbildung 4.13: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1600 °C in 
Sauerstoff. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 
3.4. b Entwicklung des mittleren Korndurchmessers der Matrix. Die durchgezogene 








4.2.2 Relative Korngrenzmobilität in reduzierender Atmosphäre 
Bei reduzierender Atmosphäre wurden zwei unterschiedliche Temperaturen be-
trachtet, 1350 °C und 1550 °C. Die Einkristalle sowie die Matrix wuchsen dabei 
mehr als eine Größenordnung weiter als im oxidierenden Fall. Zusätzlich wie-
sen die Mikrostrukturen der Matrix und insbesondere auch die Morphologie der 
Grenzfläche zwischen Matrix und Einkristallen einige Besonderheiten auf. 
Bei 1350 °C traten im Vergleich zu allen Proben unter oxidierenden Bedingun-
gen viele von der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix vollständig 
überwachsene Körner und Zweitphasentaschen auf. Eine Flüssigphasenschicht 
konnte bei den durchgeführten REM-Untersuchungen in keinem Fall dokumen-
tiert werden. 
Die Grenzflächen verlaufen insgesamt sehr verrundet, jedoch können insbeson-
dere an der Grenzfläche des Einkristalls stufige Bereiche beobachtet werden 
(vgl. Abbildungen 4.14 a und b). Eine zuverlässige Aussage über die Facettie-
rung kann auf Basis dieser Daten jedoch nicht getroffen werden. Die vier be-
trachteten Orientierungen und Haltezeiten wiesen untereinander keine deutli-







Abbildung 4.14: Mikrostrukturen von Einkristall und Matrix bei 1350 °C in N2-H2. a 
zeigt überwachsene Poren, ein überwachsenes Korn sowie einige Stufen an der 
Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix. b stufiger Verlauf der Grenzfläche 
zwischen Einkristall und Matrix. 
 
 
In den Abbildungen 4.15 a und b sind die gemessenen Wachstumslängen und 
Korngrößen bei 1350 °C in N2-H2 zu sehen. Neben dem wurzelförmigen  
Verlauf ohne Stagnation fallen eine geringe Anisotropie zwischen den unter-
 
 





suchten Orientierungen sowie eine relativ große Standardabweichung der 
Wachstumslänge auf. Das deutlich schnellere Wachstum in N2-H2 ist in Abbil-







Abbildung 4.15: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1350 °C in  
N2-H2. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 3.4. b 
Entwicklung des mittleren Kornradius der Matrix. Die durchgezogene Linie ist eine 
Anpassung der Gleichung 2.17 (Modell von Burke und Turnbull). 
 
 
Abbildung 4.16: Vergleich der Wachstumslängen der Einkristalle sowie des mittleren 
Kornradius r mit der Zeit bei 1350 °C. Werte in oxidierender Atmosphäre mit 
ausgefüllten Symbolen und durchgezogenen Linien, Werte in reduzierender 
Atmosphäre mit halb gefüllten Symbolen und gestrichelten Linien. Die Skalierung ist 








Bei 1550 °C in reduzierender Atmosphäre waren ebenfalls überwachsene Kör-
ner, jedoch keine überwachsenen Zweitphasentaschen zu finden. Nach der ers-
ten Haltezeit von sechs Minuten konnten noch keine Zweitphasenschichten 
festgestellt werden. Bei allen späteren Haltezeiten waren nach dem thermischen 
Ätzen der polierten Flächen an allen Korngrenzen, insbesondere jedoch zwi-
schen Einkristall und Matrix, ausgetretene Zweitphasenpartikel zu sehen (Ab-
bildungen 4.17 a und b). Diese Phase trat gleichmäßig an den Korngrenzen aus, 
so dass von einer Benetzung und von einem flüssigen Zustand während der 







Abbildung 4.17: Mikrostruktur von Einkristall (a) und Matrix (b) bei 1550 °C in 
reduzierender Atmosphäre. Eine beim thermischen Ätzen ausgeschwitzte 
Zweitphasenschicht ist mit einem Pfeil markiert. 
 
Durch das extreme Wachstum der Einkristalle (bis über 800 µm) war ab einer 
Haltezeit von 1,5 h keine zuverlässige Messung der Wachstumslänge möglich, 
da die Matrixmaterialien nur eine Dicke von etwas unter 1 mm aufwiesen und 
von den Einkristallen nahezu vollständig überwachsen wurden. Deshalb wurde 
die Interpretation der Daten auf Basis der Haltezeiten bis 1,5 h durchgeführt 
(vgl. Abbildung 4.21), so dass ein Einfluss des Probenrandes ausgeschlossen 
werden kann. 
Die {100}-Orientierung zeigt anfangs eine makroskopisch ebene Grenzfläche, 
welche nach längerer Haltezeit wellig wird (Abbildungen 4.18 a-c). Bei näherer 
Betrachtung von Abbildung 4.18 c fällt jedoch auf, dass diese wellige Grenzflä-
che des Einkristalls stufig ist und diese Stufen parallel zu den Orientierungen 
{100} und {110} verlaufen. Interessanterweise zeigt der Rand der Wachstums-
front des Einkristalls einmal {110}- und einmal {100}-Orientierung (weiße 
Pfeile in Abbildung 4.18 b). 
 
 











Abbildung 4.18: Mikrostruktur des Einkristalls mit {100}-Orientierung bei 1550 °C in 
reduzierender Atmosphäre nach 0,4 h (a), 1,4 h (b) und 4,4 h Haltezeit (c). In a sind ein 
überwachsenes Korn sowie facettierte Korngrenzen markiert. In b zeigen die Pfeile die 
unterschiedliche Facettierung am rechten Rand der Grenzfläche zwischen Einkristall 
und Matrix, die weiße Linie markiert die ursprüngliche Größe des Einkristalls. In c 
zeigen die Pfeile stufige Bereiche an der Grenzfläche. 
 
Bei der {110}-Orientierung ist die Wachstumsfront zunächst wellig (Abbildung 
4.19 a und b). Diese Wellen sind teilweise sehr eben und scheinen relativ zum 
Einkristall um 45° gekippt zu sein und entsprechen daher vermutlich einer 
{100}-Orientierung. Es kann also von einer entsprechenden Facettierung aus-
gegangen werden. Die Welligkeit verstärkt sich mit Dauer der Haltezeit. Der 
Einkristall überwächst schließlich die Matrix vollständig, so dass diese nur noch 
am Probenrand zu sehen ist, wo sich ebenfalls eine {100}-Facettierung einstellt 















Abbildung 4.19: Mikrostruktur des Einkristalls mit {110}-Orientierung bei 1550 °C in 
reduzierender Atmosphäre nach 0,1 h (a), 0,4 h (b) und 1,4 h Haltezeit (c). Die Pfeile 
zeigen stufige Bereiche an der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix. c zeigt die 
Facettierung des linken Randes des Einkristalls. 
 
Die Wachstumsfront des {111}-Kristalls zeigt insgesamt ein sehr ähnliches Bild 
wie die {110}-Orientierung, allerdings ist keine klare Zuordnung der Wellen zu 
einer kristallografischen Orientierung möglich. 
Die {310}-Orientierung zeigt dieses Bild der Facettierung in niederenergetische 
Flächen jedoch umso deutlicher, wie in den Abbildungen 4.20 a und b erkenn-
bar ist. Bereits nach 24 min ist die Grenzfläche in Stufen aufgebrochen, welche 
einen Winkel von ungefähr 20° zur ursprünglichen Oberfläche des Einkristalls 
aufweisen. Der Winkel zwischen der {310}- und der {100}-Orientierung be-
trägt 18,4°, so dass auch in diesem Fall von einer {100}-Facettierung ausgegan-
gen werden kann. Nach 84 min sind diese Stufen extrem ausgeprägt und errei-
chen Längen im Millimeterbereich (Abbildung 4.20 b). 
 
 





Insgesamt wurde bei allen Proben eine starke Neigung zur Facettierung in 
{100}- oder {110}-Orientierung beobachtet. Da die von {100} verschiedenen 
Orientierungen in entsprechende Stufen aufbrechen, ist ein Einfluss auf die wei-
tere Dateninterpretation zu erwarten. So entsteht durch dieses Aufbrechen zu-
nächst eine sehr starke Welligkeit der Grenzflächen, welche in der Standardab-
weichung der Wachstumslänge zum Ausdruck kommt. Außerdem liegt in den 
jeweiligen Fällen auch makroskopisch gesehen nicht mehr die Ausgangsorien-
tierung vor. So ist beispielsweise aus der {310}-Orientierung in Abbildung 
4.20 b weitgehend eine {100}-Orientierung geworden. 
Die bei 1550 °C in reduzierender Atmosphäre gemessenen Wachstumslängen 
und Korngrößen sind in Abbildung 4.21 a und b grafisch dargestellt. Ein Ver-
gleich mit der Messreihe unter oxidierenden Bedingungen (Abbildung 4.22) 
verdeutlicht die extremen Wachstumslängen von bis zu 800 µm. Aufgrund der 
oben erwähnten Unsicherheit für längere Haltezeiten wurden nur die ersten 
1,5 h zur Ermittlung der Wachstumskonstanten genutzt. Es zeigen sich in die-
sem Bereich wieder ein wurzelförmiger Verlauf aller Messkurven mit der Zeit 
sowie eine deutliche Anisotropie der Wachstumslänge. Das verlangsamte 
Wachstum bei längeren Haltezeiten ist darauf zurückzuführen, dass die  
Grenzflächen bereits auf einem Teil ihrer Breite die komplette Matrix über-








Abbildung 4.20: Mikrostruktur des Einkristalls mit {310}-Orientierung bei 1550 °C in 
reduzierender Atmosphäre nach 0,4h (a) und 1,4h Haltezeit (b). In beiden Bildern sind 
Stufen in der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix markiert. In b ist die 
ursprüngliche Lage der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix durch weiße 













Abbildung 4.21: a Wachstumslängen der Einkristalle mit der Zeit bei 1550 °C in  
N2-H2. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Anpassung der Gleichung 3.4. b 
Entwicklung des mittleren Kornradius der Matrix. Die durchgezogene Linie ist eine 
Anpassung der Gleichung 2.17 (Modell von Burke und Turnbull). 
 
 
Abbildung 4.22: Vergleich der Wachstumslängen der Einkristalle sowie des mittleren 
Kornradius mit der Zeit bei 1550 °C. Werte in oxidierender Atmosphäre mit 
ausgefüllten Symbolen und durchgezogenen Linien, Werte in reduzierender 
Atmosphäre mit halb gefüllten Symbolen und gestrichelten Linien. Die Skalierung ist 









4.2.3 Vergleich der relativen Korngrenzmobilität 
In den Abschnitten 4.2.1 und 4.2.2 wurde die Entwicklung der Wachstumslän-
gen mit der Zeit bei verschiedenen Temperaturen und Atmosphären gezeigt. Die 
Messpunkte wurden jeweils mit der Gleichung 3.4 angepasst, wobei der Quoti-
ent der Korngrenzmobilität von Einkristall und Matrix             ermittelt 
wurde. Diese Quotienten sind für alle durchgeführten Messreihen in Abbildung 
4.23 dargestellt. Die ausgefüllten Symbole mit durchgezogenen Linien zeigen 
die Werte für oxidierende, die ungefüllten Symbole ohne Linie die Werte für 
reduzierende Atmosphäre. Die Fehlerbalken geben jeweils den Standardfehler 
der Anpassung an. Die Ordinate ist logarithmisch dargestellt. Die genauen Zah-
lenwerte sind in Tabelle 4.1 aufgelistet. Gemäß der Definition der relativen 
Mobilität als             bedeuten Werte kleiner als eins eine geringere Mo-
bilität des Einkristalls verglichen mit der Matrix, Werte größer als eins entspre-
chend eine höhere. An dieser Stelle wird an den Faktor     erinnert, welcher 
der Herleitung der Kinetik des Einkristalls entstammt und tendenziell zu einer 
Unterschätzung der relativen Mobilität führt (vgl. Abschnitt 3.5.4 
Es zeigt sich bei allen außer den zwei im Folgenden angeführten Messreihen 
eine deutliche Anisotropie der Mobilität der Einkristalle (vgl. Tabelle 4.1). Bei 
1350 °C in reduzierender Atmosphäre existiert annähernd keine Anisotropie, 
bei 1600 °C in oxidierender Atmosphäre unterscheidet sich lediglich die Mobi-
lität der {100}-Orientierung von den übrigen Werten. Der häufig angenommene 
Trend einer mit der Temperatur sinkenden Anisotropie kann daher nicht bestä-
tigt werden. 
Weiterhin fällt auf, dass die meisten ermittelten Werte relativ nahe bei eins lie-
gen. Dies bedeutet, dass die Mobilität der Einkristalle sich in diesen Fällen nicht 
grundlegend von der der Matrix unterscheidet. Einige Werte fallen jedoch aus 
diesem Schema heraus. So ist die Mobilität der {100}-Orientierung bei 1380 °C 
in Sauerstoff nur halb so groß wie die der Matrix. Viel bedeutender sind jedoch 
die Messwerte bei 1460 °C in oxidierender und bei 1550 °C in reduzierender 
Atmosphäre. In beiden Fällen ist die Mobilität der Einkristalle aller Orientie-
rungen deutlich höher als die der Matrix. 
Zuletzt lohnt eine Betrachtung der Reihenfolge der relativen Mobilität bezüg-
lich der Orientierung. Im oxidierenden Fall besitzt die {111}-Orientierung fast 
immer die größte Mobilität. Die {100}-Orientierung als energetisch günstigste 
Oberfläche in SrTiO3 (vgl. Abschnitt 4.1) zeigt in einigen Fällen eine geringe 








(1250 °C und 1460 °C). Schließlich besitzt die {110}-Orientierung bis 1460 °C 
eine relativ geringe Mobilität, ab dann jedoch eine relativ hohe. 
Da die Darstellung in Abbildung 4.23 nur relative Werte auflistet, geht die Grö-
ßenordnung der Wachstumsgeschwindigkeit verloren. Für die Matrix kann diese 
der Tabelle 4.1 entnommen werden. Die Wachstumskonstanten der Einkristalle 
sind nur mit einer Annahme zu berechnen und finden sich daher in der Diskus-





Abbildung 4.23: relative Mobilität der Einkristalle zwischen 1250 °C und 1600 °C. 
Werte in oxidierender Atmosphäre sind mit ausgefüllten Symbolen und 
durchgezogener Linie dargestellt, Werte in reduzierender Atmosphäre mit 
ungefüllten Symbolen. Die Ordinate ist logarithmisch skaliert. Die Fehlerbalken 












Atmosphäre kmatrix [m²/s] 
mEK/mmatrix 
Anisotropie 
{100} {110} {111} {310} 
1250 O2 8,27E-18 1,31 0,65 0,62 1,00 2,12 
1350 O2 4,88E-16 0,73 0,60 1,15 0,91 1,94 
1380 O2 1,21E-16 0,36 0,80 1,46 1,28 4,09 
1460 O2 4,01E-16 6,54 3,86 9,33 6,32 2,42 
1550 O2 4,80E-14 0,99 1,52 1,88 1,31 1,90 
1600 O2 1,72E-13 0,71 1,03 1,04 0,97 1,46 
        
1350 N2-H2 1,17E-15 1,26 1,04 1,12 1,19 1,20 
1550 N2-H2 2,01E-13 2,83 6,22 4,47 5,68 2,20 
Tabelle 4.1: gemessene relative Mobilitäten und Wachstumskonstanten in 
oxidierender und reduzierender Atmosphäre. Die Anisotropie wurde bei jeder 
Temperatur berechnet als Verhältnis zwischen der höchsten und der geringsten 
gemessenen Mobilität. 
 
4.2.4 Benetzung der Korngrenzen 
In Abschnitt 4.2.2 wurde bereits von einer benetzenden Zweitphase an den 
Korngrenzen berichtet. Dieser Effekt war nur in reduzierender Atmosphäre bei 
1550 °C zu beobachten. Da zwischen trockenen und benetzten Korngrenzen 
viele fundamentale Unterschiede bestehen, wurde eine Versuchsreihe durchge-
führt zur Klärung der Bedingungen, unter denen diese benetzende Zweitphase 
beobachtet werden kann. Die nachfolgenden Experimente wurden mit den Stö-
chiometrien Sr/Ti = 0,996 und 1 durchgeführt, die Ergebnisse unterscheiden 
sich nicht signifikant voneinander. Daher zeigen die folgenden Abbildungen nur 
die Proben mit Sr/Ti = 1. 
Die dazu bei 1425 °C oxidierend vorgesinterten Proben weisen ein Gefüge auf 
wie in Abbildung 4.24 dargestellt. Eine Zweitphase an den Korngrenzen ist 
nicht zu sehen. 
Wenn diese vorgesinterten Körper unter ausreichend hohen Temperaturen 
(1550 °C) reduzierend ausgelagert werden, so ist zusätzlich zu zweitphasenge-
füllten Tripeltaschen an den Korngrenzen eine benetzende Flüssigphasenschicht 
zu erkennen (Abbildungen 4.25 a und b). Da die Aufnahmen unter Verwendung 
des Rückstreuelektronendetektors angefertigt wurden, liegen in den hellen Bild-












Abbildung 4.24: Mikrostruktur von stöchiometrischem Material nach dem Sintern 
bei 1425 °C für 1 h in Sauerstoff. 
 
Die Dicke der Schichten an einer Korngrenze scheint nicht konstant zu sein. Es 
sind vielmehr leichte Einschnürungen in der Nähe der Tripelpunkte zu erken-
nen, wie die schwarzen Pfeilen in den Abbildungen 4.25 a und b zeigen. Die 
Struktur dieser unterbrochenen Schichten wurde mittels TEM näher charakteri-
siert (Abbildung 4.26 a und b). Im gleichen Material sind jedoch auch völlig 
trockene Korngrenzen zu beobachten (Abbildung 4.26 c). 
Gleichzeitig mit dem Auftreten der benetzenden Schichten kann ein sehr ausge-
prägtes Kornwachstum beobachtet werden, die Mikrostruktur in Abbildung 4.25 







Abbildung 4.25: a und b Mikrostruktur von bei 1425 °C für 1 h in Sauerstoff 
vorgesintertem Material (Abb. 4.24), welches anschließend bei 1550 °C für 6 min in 
N2-H2 ausgelagert wurde. Die entstandenen Flüssigphasenschichten sind jeweils mit 









Bei einer Temperatur von 1500 °C in N2-H2 und darunter wiesen die Korngren-
zen keine Flüssigphasenschicht auf, wie die TEM-Aufnahmen in den Abbildun-
gen 4.27 a und b belegen. Weiterhin ist eine Facettierung der Korngrenze in 
kleine Stufen zu sehen. Diese Art der Facettierung kann im REM aufgrund der 
geringen Auflösung nicht nachgewiesen werden. Auch die in den REM-
Aufnahmen sichtbaren makroskopisch runden Korngrenzen scheinen also facet-










Abbildung 4.26: TEM-Aufnahmen unterschiedlicher Korngrenzen einer Probe, 
welche analog zu der in Abbildung 4.25 a und b hergestellt wurde (oxidierende 
Sinterung, danach 1,5 h bei 1550 °C in N2-H2, abgeschreckt). a zeigt eine Korngrenze 
mit einzelnen, langgestreckten Zweitphasenpartikeln und b einen solchen Partikel bei 
stärkerer Vergrößerung. In c ist eine trockene, facettierte Korngrenze zu erkennen, 










Das Kornwachstum zeigt allerdings analog zu dem bei 1550 °C eine sehr hohe 
Geschwindigkeit (vgl. Abschnitt 5.6). Zwischen 1460 °C und 1500 °C konnte 
zusätzlich ein ausgeprägtes abnormales Kornwachstum beobachtet werden. Die 
Matrix wuchs dabei nur mit sehr geringer Geschwindigkeit (Abbildung 4.28 a 
und b). 
Wird die Mikrostruktur aus Abbildung 4.25 abermals ausgelagert, allerdings bei 
niedrigerer Temperatur (1350 °C) und in oxidierender (Abbildungen 4.29 a und 
b) oder auch reduzierender Atmosphäre (Abbildungen 4.29 c und d), so ist diese 
benetzende Schicht nicht mehr sichtbar. Stattdessen zeigen sich an den Korn-
grenzen einzelne linsenförmige Ansammlungen der Zweitphase (weiße Pfeile in 
den Abbildungen 4.29 a-d). Zwischen diesen linsenförmigen Partikeln ist die 
Korngrenze frei von jeglicher amorphen Schicht, wie die TEM-Aufnahme in 










Abbildung 4.27: TEM-Aufnahme einer Korngrenze nach einer Wärmebehandlung 
von 1,5 h bei 1500 °C in N2-H2. a und b sind unterschiedliche Vergrößerungen der 
gleichen Korngrenze. In beiden Fällen wurde eine kristallographische Ebene des 
unteren Korns parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet. Die Korngrenze ist in 
kleine Stufen facettiert und frei von einer amorphen Schicht. Die Probe wurde vor 
der Wärmebehandlung bei 1425 °C in O2 dichtgesintert. In b sind die Orientierungen 














Abbildung 4.28: Abnormales Kornwachstum bei 1460 °C nach 20 h (a) und 1480 °C 











Abbildung 4.29: Material aus Abbildung 4.25, welches zusätzlich bei 1350 °C für 10 h 
in Sauerstoff (a und b) oder N2-H2 (c und d) ausgelagert wurde. Die Flüssigphasen-












Abbildung 4.30: TEM-Aufnahme einer Korngrenze der Probe aus Abbildung 4.29 a. 
Eine kristallographische Ebene des unteren Korns wurde parallel zum 
Elektronenstrahl ausgerichtet. Die Korngrenze ist facettiert und frei von einer  
amorphen Schicht. 
 
Um eine mögliche Reversibilität der Bildung der Flüssigphasenschichten zu 
überprüfen, wurden die Proben aus Abbildung 4.29 a erneut in reduzierender 
Atmosphäre bei 1550 °C ausgelagert, also unter den gleichen Bedingungen, 
welche in Abbildung 4.25 zur Bildung von benetzenden Schichten führten. Die 
Mikrostrukturen wiesen auch in diesem Fall wieder solche Schichten auf, wie 
Abbildung 4.31 zeigt. Allerdings scheint die Dicke der Schichten wesentlich 
geringer und stärker unterbrochen zu sein. Die Schichten bestehen vielmehr aus 
einzelnen Abschnitten, welche sich mit kurzen Bereichen trockener Korngren-
zen abwechseln. Diese Morphologie wurde bereits an Teilen der Schichten in 
Abbildung 4.25 beobachtet und mittels TEM näher charakterisiert (Abbildungen 
4.26 a und b). 
Zur Klärung der chemischen Zusammensetzung der Zweitphase wurden EDX-
Messungen im REM durchgeführt. Die laterale Auflösung im Bereich weniger 
Mikrometer macht eine Messung an Korngrenzen unmöglich, daher wurden 
sechs verschiedene zweitphasengefüllte Tripeltaschen betrachtet (vgl. Tabelle 
4.2). Dabei wurden ausschließlich die Elemente Strontium, Titan, Sauerstoff 
und Kohlenstoff gefunden, letzterer stammt von der Bedampfung der Proben 
und Adsorbaten am Detektor. Der Quantifizierung zufolge ist die Zusammen-
setzung der untersuchten Taschen übereinstimmend titanreich mit einem Sr/Ti-
Verhältnis von 11,2 mol% zu 88,8 mol%, entspricht jedoch nicht der eutekti-
schen Zusammensetzung (Sr/Ti-Verhältnis 25 mol% zu 75 mol% [168]). Unter 
Annahme eines oxidierten Zustands des Titans und des Strontiums sind 
36,15 mol% Sauerstoff in der Zweitphase zu erwarten, der tatsächlich gemesse-
 
 





ne Wert von 50,6 mol% weicht allerdings davon ab. Diese Abweichung könnte 
beispielsweise durch adsorbiertes Wasser oder in der Bedampfung und am De-
tektor gebundenem CO2 begründet sein. 
Als Vergleich zu den Messungen an der Zweitphase wurden fünf Messungen in 
unterschiedlichen Körnern durchgeführt, wobei die gleichen Elemente gefunden 
wurden (Tabelle 4.3). Das Verhältnis zwischen Strontium, Titan und Sauerstoff 
entspricht in diesen Messungen mit ungefähr 12:11:37 weitgehend der erwarte-






Abbildung 4.31: Material aus Abbildung 4.29 a, welches zusätzlich bei 1550 °C für 




Sr Sr-Fehler Ti Ti-Fehler O O-Fehler C C-Fehler 
2,47 0,14 17,11 0,79 48,1 4,04 32,32 2,61 
3,12 0,18 17,96 0,83 51,4 4,3 27,52 2,24 
1,5 0,09 18,73 0,88 51,99 4,34 27,77 2,25 
3,45 0,19 13,67 0,62 46,7 3,9 36,18 2,91 
1,18 0,07 17,49 0,83 53,03 4,38 28,31 2,28 
1,16 0,07 17,02 0,81 52,51 4,34 29,3 2,36 
Mittelwerte 





















Sr Sr-Fehler Ti Ti-Fehler O O-Fehler C C-Fehler 
11,78 0,78 11,01 0,49 36,84 3,11 40,37 3,25 
12,53 0,84 11,69 0,53 38,82 3,27 36,96 2,99 
12,15 0,82 11,7 0,54 36,36 3,09 39,8 3,22 
11,22 0,74 10,63 0,49 36,78 3,1 41,36 3,32 
11,53 0,76 11,37 0,53 38,57 3,24 38,53 3,11 
Mittelwerte 









Tabelle 4.3: EDX-Messungen an Körnern aus SrTiO3. Alle Werte in mol-%. 
 
4.2.5 Hemmende Effekte auf das Kornwachstum 
Wie in Abschnitt 4.2.1 erwähnt, scheint in vielen Versuchen dieser Studie ein 
hemmender Einfluss auf das Kornwachstum zu wirken. Dieser Effekt zeigte 
sich nur in oxidierender Atmosphäre ab 1350 °C (Abbildungen 4.9-4.13), bei 
1250 °C ist die Hemmung des Wachstums wegen der großen Streuung nur un-
deutlich zu erkennen, scheint aber ab einer Haltezeit von 200 h ebenfalls vorzu-
liegen (Abbildung 4.8). Besonders hervorzuheben ist die gleichmäßige Wirkung 
sowohl auf das Kornwachstum der Matrix als auch auf die Bewegung der 
Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix. 
4.2.5.1 Einfluss der Zweitphasenpartikel 
Zur Eingrenzung der möglichen Ursachen für diesen Effekt wurden Kornwachs-
tumsversuche mit unterschiedlicher Stöchiometrie (Sr/Ti = 0,98…1,005) durch-
geführt. Die Variation des Titangehalts führte zu einem unterschiedlichen An-
teil an Zweitphasenpartikeln im Gefüge. Abbildung 4.32 a und c zeigt zwei 
Mikrostrukturen mit Sr/Ti = 0,98 bei 1350 °C beziehungsweise 1600 °C. Deut-
lich sind die Zweitphasenpartikel zu erkennen. Bei 1600 °C sitzt in jeder Tripel-
tasche eine kleine Ansammlung, bei 1350 °C ist die Verteilung etwas un-
gleichmäßiger. Bei Sr/Ti = 1,005 (Abbildungen 4.32 b und d) ist keine 
Zweitphase im Gefüge zu erkennen, die weißen Partikel in der linken oberen 
Ecke von Abbildung 4.32 b sind Schmutzpartikel aus der Probenpräparation. 
Die Entwicklung der Korngröße dieser Proben ist in Abbildung 4.33 a und b 
dargestellt. Die schwarze Linie entspricht dem erwarteten Verlauf nach dem 
Modell von Burke und Turnbull unter Annahme der bei kurzen Haltezeiten ge-
messenen Kornwachstumskonstanten aus Abbildung 4.9 beziehungsweise 4.13. 
 
 





In beiden Fällen liegen alle gemessenen Korngrößen deutlich unterhalb des be-
rechneten Verlaufs, die Hemmung des Kornwachstums liegt also für alle Stöch-
iometrien vor. Zusätzlich besteht weder innerhalb einer Temperatur noch zwi-
schen den beiden Temperaturen ein Zusammenhang zwischen der erreichten 
Korngröße und der Stöchiometrie. Somit ist kein Zusammenhang mit dem An-













Abbildung 4.32: Verteilung der Zweitphase im Gefüge bei 1350 °C in Luft mit 
Sr/Ti = 0,98 (a) und Sr/Ti = 1,005 (b) und bei 1600 °C in Sauerstoff mit Sr/Ti = 0,98 














Abbildung 4.33: Kornwachstumsversuche mit verändertem Sr/Ti-Verhältnis, a bei 
1350 °C in Luft und b 1600 °C in Sauerstoff. Die berechnete Kurve wurde nach dem 
Modell von Burke und Turnbull sowie verfügbaren Literaturdaten [79] erstellt. 
 
4.2.5.2 Entwicklung der gemessenen Korngrößenverteilungen 
Im Rahmen eines hemmenden Effekts auf das Kornwachstum entsteht ein Ein-
fluss auf die Korngrößenverteilung. In Abbildung 4.34 a ist die Entwicklung der 
Korngrößenverteilung mit der Zeit bei 1550 °C in oxidierender Atmosphäre 
dargestellt. Die Proben wurden vor der Auslagerung bei 1425 °C für 1 h in Sau-
erstoff dichtgesintert, diesen Zustand gibt die Verteilung nach 0 h Haltezeit 
wieder. Die Kurven sind jeweils auf den mittleren Kornradius normiert. 
Beim Betrachten der Verteilungen in Abbildung 4.34 a fällt eine systematische 
Verschiebung des Maximums mit der Haltezeit auf. Diese kann jedoch in dieser 
Darstellung nur schwer erkannt werden. Zur Verdeutlichung des Effekts ist eine 
weitere Auswertung der Verteilungen nötig. In Abbildung 4.34 b ist die Vertei-
lung zum Zeitpunkt 0h mit der Verteilung von Hillert (vgl. Abbildung 2.1) so-
wie einer Anpassung einer logarithmischen Normalverteilung gegenüberge-
stellt. Die Verteilung von Hillert weicht deutlich von der gemessenen 
Verteilung ab, allerdings ist eine präzise Beschreibung mit einer logarithmi-
schen Normalverteilung möglich (vgl. auch Tabelle 4.4). Diese Beobachtung 
findet sich auch in der Literatur [6]. Daher können die Verteilungskurven für 
die weitere Betrachtung als logarithmisch normalverteilt angenähert werden. 
 
 












Abbildung 4.34: Entwicklung der Korngrößenverteilungen bei 1550 °C in 
oxidierender Atmosphäre. a Haltezeiten von 0 h bis 114,4 h. b Haltezeit von 0 h im 
Vergleich mit der Anpassung einer logarithmischen Normalverteilung sowie der 
Korngrößenverteilung nach Hillert (vgl. Abschnitt 2.1.2). Die Korngrößen-
verteilungen sind jeweils auf den mittleren Korndurchmesser normiert und wurden 
bei einem Kornradius von 5 beziehungsweise 2,5 abgeschnitten. Die Entwicklung des 




Auf dieser Annahme basierend wurde an alle Kurven aus Abbildung 4.34 a eine 
entsprechende Funktion angepasst. Die so erhaltenen Kurven zeigt Abbildung 
4.35 a, wobei die Kurven beim 1,5-fachen mittleren Korndurchmesser ab-
geschnitten wurden. Oberhalb dieses Wertes gehen die Kurven ineinander über. 
Abbildung 4.35 b zeigt eine vergrößerte Ansicht von Abbildung 4.35 a. Nun  
ist die systematische Verschiebung der Maxima der Verteilungskurven mit  
der Haltezeit erkennbar (graue Kurve). Diese Verschiebung gliedert sich in  
zwei Phasen. 
Die erste findet in den ersten 1,4 h (gelbe Kurven in Abbildung 4.35 a und b) 
der Haltezeit statt. Ausgehend von der Ausgangsverteilung (schwarz) wandert 
das Maximum (farbige Quadrate) in Richtung kleinerer mittlerer Korngrößen. 
Nach Abbildung 4.12 kann ab 1,4 h kein Kornwachstum mehr beobachtet wer-
den. Die erste Verschiebungsphase fällt also mit dem Übergang des Wachstums 








In der zweiten Phase erfolgt ab 1,4 h Haltezeit eine Verschiebung der Maxima 
zurück zu größeren mittleren Korngrößen. Währenddessen befindet sich das 
Kornwachstum im gehemmten Zustand. 
Die Aufteilung der Verschiebung in zwei Phasen wird besonders deutlich, wenn 
die normierte Korngröße der Maxima über die Zeit aufgetragen wird (Abbil-
dung 4.35 c). 
Unabhängig davon verbreitern sich ab 0,1 h Haltezeit die Verteilungsfunktio-













 0 0,92 0,99029  
 0,1 2,26 0,99673  
 0,4 4,76 0,99505  
 1,4 7,31 0,98548  
 4,4 8,36 0,99516  
 14,4 9,30 0,99280  
 64,4 11,47 0,98938  
 114,4 10,85 0,96691  
Tabelle 4.4: Mittlerer Kornradius für alle Haltezeiten in Abbildung 4.34 a sowie die 

















Abbildung 4.35: a Daten aus Abbildung 4.34 a angenähert durch logarithmische 
Normalverteilungen bis    ̅     . Die Maxima der Kurven sind jeweils mit einem 
Quadrat markiert. Die graue Kurve zeigt die Verschiebung der Maxima mit 
zunehmender Haltezeit. b Vergößerung des in a rot umrandeten Bereichs. Die 
beiden Phasen der Verschiebung sind durch graue Pfeile hervorgehoben. c 
Entwicklung der Maxima aus a über die Haltezeit mit skizziertem Entwicklungs-
trend der beiden Verschiebungsphasen (rot gestrichelte Linien). Die Deter-
minationskoeffizienten der angepassten Verteilungen sowie die Entwicklung des 









4.2.5.3 Entwicklung der berechneten Korngrößenverteilungen 
Ergänzend zur Betrachtung der gemessenen Korngrößenverteilungen erfolgte 
deren Berechnung mittels des Modells von Hillert, wobei unterschiedliche 
hemmende Effekte integriert wurden. Die verwendeten Parameter der Berech-
nung sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Die entsprechenden Korngrößen-
verteilungen sind in den Abbildungen 4.36 a-g gegenübergestellt. Jedes  
Diagramm enthält 25 Korngrößenverteilungen, welche unter Annahme des je-
weiligen hemmenden Effekts mit der Zeit aus der Verteilung von Hillert her-
vorgehen. Jede Verteilung ist auf den mittleren Korndurchmesser normiert. Die 
farbliche Kodierung der Einzelkurven wurde anhand der jeweiligen Anzahl 
Körner gewählt. 
In Abbildung 4.36 a wurde das Modell von Hillert ohne Modifikation verwen-
det. Alle berechneten Kurven liegen genau übereinander, entsprechend der theo-
retischen Forderung des selbstähnlichen Wachstums (vgl. Abschnitt 2.1.2). 
Die Integration des Zener-Pinnings führt zur Entwicklung in Abbildung 4.36 b. 
Die Verteilungsfunktion wird insgesamt schmaler. Das Maximum verschiebt 
sich leicht zu kleineren Korngrößen, und bei großen Korngrößen erscheint  
eine leichte Schulter in der Verteilungsfunktion (Pfeil in Abbildung 4.36 b). 
Diese Entwicklung kann analog unter Triple-Pocket-Drag beobachtet werden, 
die Unterschiede zwischen diesen beiden Modellen sind nur minimal (Abbil-
dung 4.36 c). 
Abbildung 4.36 d und f zeigen den Einfluss von Solute Drag für unterschiedli-
che Werte des Parameters c2. Für beide Werte kann eine Aufspaltung des ur-
sprünglichen Maximums der Verteilung in drei lokale Maxima beobachtet wer-
den. Das Hauptmaximum bleibt in der Mitte. Rechts und links davon erscheinen 
jedoch zwei weitere lokale Maxima, welche im Laufe der Entwicklung immer 
weiter nach außen wandern (Pfeile in den Abbildungen 4.36 d und f). Das Ma-
ximum bei kleinen Korngrößen verschwindet schließlich. Die Ausprägung der 
drei Maxima ist deutlich vom Parameter c2 abhängig. Der Parameter c1 wurde 
ebenfalls variiert, veränderte jedoch die Ergebnisse der Simulation nicht nen-
nenswert. Daher wird auf eine entsprechende Darstellung verzichtet. 
Die Betrachtung von Nukleationsbarrieren führt zu einem zu Solute Drag ähnli-
chen Verhalten (Abbildung 4.36 e und g), allerdings spaltet sich das Maximum 
nur in zwei Maxima auf, das lokale Maximum bei kleinen Korngrößen tritt 
nicht auf (Pfeile in den Abbildungen 4.36 e und g). Auch in diesem Fall beein-
flusst der Parameter c2 die Ausprägung der Maxima deutlich, während dem Pa-
rameter c1 keine besondere Bedeutung zukommt. 
 
 















Abbildung 4.36: Nach dem Modell von Hillert berechnete Korngrößenverteilungen. a 
ohne hemmende Einflüsse, b mit Zener-Pinning, c mit Triple Pocket Drag, d und f mit 
Solute Drag sowie e und g mit Nukleationsbarrieren. In jedem Diagramm sind 25 
Korngrößenverteilungen übereinandergelegt, die farbliche Kodierung entspricht der 
aktuellen Anzahl Körner. Die Legende ist rechts oben abgebildet, in jedem Diagramm 
ist die jeweilige Modifikation mit den verwendeten Parametern vermerkt. Markante 
Veränderungen der Verteilungen sind jeweils mit Pfeilen markiert. In jedem Dia-
gramm entspricht die rote Kurve der Ausgangsverteilung, welche ohne Modifikation 


















   

















Abbildung Abb. 4.36 a Abb. 4.36 b Abb. 4.36 c Abb. 4.36 d, f Abb. 4.36 e, g 
Wachstums-
gleichung 
Gl. 3.5 Gl. 3.6 Gl. 3.11 Gl. 3.12 Gl. 3.13 
c - 0,05 0,05 - - 
c1 - - - 0,01 0,01 
c2 - - - 0,1 und 0,25 0,1 und 0,25 











Zwischen der Oberflächenenergie und der Korngrenzmobilität existieren in der 
vorliegenden Arbeit nur wenige Überschneidungen. Daher bietet sich analog 
zur Gliederung des Ergebnisteils eine getrennte Diskussion dieser beiden The-
men an, welche in den Abschnitten 5.1 und 5.2 zu finden ist. Losgelöst davon 
erfolgt in den Abschnitten 5.3 bis 5.6 eine Betrachtung besonderer Themen, 
welche im Kontext der Messwerte dieser Studie interessant erscheinen: das Be-
netzungsverhalten der Korngrenzen, abnormales Kornwachstum, die Hemmung 
des Kornwachstums und die Wachstumsanomalie von SrTiO3. 
5.1 Oberflächenenergie 
Dieser Abschnitt enthält alle Aspekte, welche ausschließlich die Ermittlung der 
relativen Oberflächenenergie aus der Wulff-Form intragranularer Poren betrifft. 
In den Abschnitten 5.2 und 5.6 werden in manchen Zusammenhängen auf die 
Erkenntnisse dieses Abschnitts zurückgegriffen und gemeinsame Themen der 
Oberflächenenergie und Korngrenzmobilität betrachtet. Die beobachteten Ef-
fekte auf die relative Oberflächenenergie sind verglichen mit der Korngrenzmo-
bilität von moderater Natur. 
Dieser Abschnitt beinhaltet eine Fehlerbetrachtung, eine Dateninterpretation 
sowie einen Vergleich mit in der Literatur zugänglichen Daten. 
5.1.1 Fehlerbewertung der Daten 
Die Rekonstruktion der relativen Oberflächenenergie birgt mehrere mögliche 
Fehlerquellen, welche im Folgenden separat behandelt werden. 
5.1.1.1 Abweichung vom Gleichgewichtszustand 
Die wichtigste Frage bei der Betrachtung einer Wulff-Form ist, ob tatsächlich 
ein gleichgewichtsnaher Zustand erreicht wurde. Nach Abschnitt 2.2.1.2 sind 
die wichtigsten Parameter die Haltezeit und vor allem die Größe des betrachte-
ten Körpers. Im Folgenden werden eine analytische sowie eine experimentelle 
Diskussion dieser Parameter durchgeführt. 
Eine analytische Abschätzung der für einen gleichgewichtsnahen Zustand nöti-
gen Haltezeit ermöglichen die Gleichungen 2.19 und 2.20. Als atomares Volu-
men wird das Volumen einer Elementarzelle verwendet, welches   
                        beträgt [169]. Die Oberflächenenergie kann mit 








von SrTiO3 wurde von Jin et al. mittels thermischer Ätzung eines Bikristalls 
bestimmt [170]. Die Autoren geben diesen an als 
mit der universellen Gaskonstanten   . In der vorliegenden Arbeit wurden ty-
pischerweise Poren mit einem Durchmesser von 1 - 2 µm betrachtet, weshalb 
2 µm als Gleichgewichtsgröße angenommen wird. Weiterhin wird davon aus-
gegangen, dass die betrachtete ungleichgewichtige Pore eine 4 µm breite, 
schlauchförmige Form zum Zeitpunkt 0 aufweist. Diese Situation entspricht un-
gefähr der Entstehung der in dieser Arbeit betrachteten Poren aus feinen Krat-
zern (vgl. Abschnitt 3.6.1). Mit diesen Parametern kann nun die Kinetik der 
Formänderung abgeschätzt werden. Tabelle 5.1 listet die Haltezeiten auf, wel-
che für eine tolerierte Abweichung von der Gleichgewichtsform von 5 % aus 
den Gleichungen 2.19 und 2.20 resultieren. Die in dieser Arbeit verwendeten 
Haltezeiten (vgl. Tabelle 3.4) entsprechen ungefähr diesen Werten. 
 
 Temperatur [°C] Haltezeit [h]  
 1250 877  
 1350 110  
 1380 61,9  
 1460 14,8  
 1600 1,6  
Tabelle 5.1: Haltezeiten für das Erreichen eines gleichgewichtsnahen Zustands der 
Poren nach den Gleichungen 2.19 und 2.20 unter Annahme der im Text genannten 
Parameter. 
 
Zusätzlich zur analytischen Abschätzung ist eine kritische Betrachtung der 
Messergebnisse nötig. Die Verweildauer der betrachteten Poren bei der Ver-
suchstemperatur ist genau bekannt, da der Entstehungszeitpunkt der Poren 
durch die gewählte Probengeometrie gegeben ist (vgl. Abschnitt 3.6.1). Diese 
Haltezeit wurde teilweise mehrmals unterbrochen. Daher ist zunächst der Ein-
fluss der Abkühlung relevant. Ein Vergleich zwischen einer langsam abgekühl-
ten und einer abgeschreckten Porenform lieferte eine Abweichung von ungefähr 
1 % (Abschnitt 4.1.1), weshalb der Einfluss der Abkühlung auf die Porenform 
als gering zu bewerten ist. Aufgrund der kürzeren Diffusionswege wäre jedoch 
eine lokale Formänderung wie beispielsweise eine Facettierung einer ursprüng-
lich glatten Fläche denkbar. Diese könnte prinzipiell so schnell ablaufen, dass 
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sowohl abgeschreckte als auch langsam abgekühlte Poren verändert werden 
(vgl. Abschnitt 4.1.1). Allerdings erfahren die Poren, welche von höheren Tem-
peraturen abgeschreckt wurden, ab einer gewissen Temperatur die gleiche Ab-
kühlkurve wie die bei tieferen Temperaturen abgeschreckten Poren. Daher wäre 
zu erwarten, dass die Facettierung der einzelnen Flächen bei allen Poren gleich 
oder zumindest ähnlich verändert wird. Ein Vergleich der Porenformen in Ab-
bildung 4.1 und 4.5 lässt jedoch keine entsprechenden Zusammenhänge erken-
nen, so dass kein signifikanter Einfluss der Abkühlung auf die Porenform vor-
liegen kann. Folglich können auch die Unterbrechungen der Haltezeit vernach-
lässigt werden, so dass die Gesamthaltezeit der Proben in Tabelle 3.4 als 
wirksam betrachtet werden kann. 
In allen Fällen wurden ausschließlich die kleinsten verfügbaren Poren verwen-
det, welche typischerweise einen Durchmesser von 1 µm und maximal 3 µm 
haben. Wenn die betrachteten Poren weit von ihrer Gleichgewichtsform entfernt 
wären, so sind individuell sehr unterschiedliche und unsymmetrische Formen zu 
erwarten. Insbesondere müssten die größeren Poren weiter von einem symmet-
rischen Zustand entfernt sein als die kleineren. Dieser Effekt wurde für sehr 
große Poren jenseits von 5 µm Durchmesser sichtbar. Alle betrachteten Poren 
mit einem Durchmesser von maximal 3 µm wiesen jedoch nur sehr geringe 
Abweichungen von der kubischen Symmetrie auf. Die Formabweichung der 
Poren geht bei der Rekonstruktion der Form in die Streuung der Oberflächen-
energie mit ein und kann den Fehlerbalken in den Abbildungen 4.3 und 4.6 ent-
nommen werden. Er erscheint relativ gering, die Messwerte sind insgesamt 
konsistent. Die betrachteten Formen können also grundsätzlich als gleichge-
wichtsnah angenommen werden. 
5.1.1.2 Stufige Bereiche in den Poren 
Ein weiterer Punkt sind die in den Poren beobachteten stufigen Bereiche. Diese 
traten sowohl unter oxidierenden als auch reduzierenden Bedingungen auf, wo-
bei deren Anteil an der Wulff-Form mit der Temperatur anstieg. Runde Berei-
che stellen keinen Widerspruch zum Vorliegen einer Gleichgewichtsform dar, 
jedoch können stufige Bereiche im Gleichgewicht nicht auftreten [18], so dass 
an dieser Stelle von einer Abweichung vom Gleichgewicht auszugehen ist. 
Eine klare Abgrenzung der stufigen Bereiche zu verrundeten war nicht in jedem 
Fall möglich. Daher liegt die Vermutung eines Abkühleffekts nahe, bei dem 
eine ursprünglich runde Fläche durch die sich ändernde Oberflächenenergie 








fluss der Abkühlung jedoch minimal, so dass die stufigen Bereiche auch wäh-
rend der Haltezeit existiert haben müssen. 
Die stufigen Bereiche waren in den meisten Fällen als aus den benachbarten 
Facetten zusammengesetzt erkennbar. Diese Beobachtung entspricht der erwar-
teten Facettierung einer freien Oberfläche, welche dadurch ihre Oberflächen-
energie minimiert [18]. In den Poren liegen also in diesen Bereichen ungleich-
gewichtige Flächen vor, welche ihre Oberflächenenergie durch die Ausbildung 
von Stufen aus den Gleichgewichtsfacetten der Wulff-Form minimiert haben. 
Der energetische Unterschied zur tatsächlichen Wulff-Form stellt die Trieb- 
kraft zur weiteren Formänderung dar und besteht in der Stufenenergie der  
jeweiligen Flächen. 
Zur Abschätzung des maximalen Fehlers, welcher aus den stufigen Bereichen 
entstehen könnte, sind zwei unterschiedliche Fälle zu betrachten. Diese sind am 
Beispiel der {110}-Orientierung in Abbildung 5.1 skizziert, wobei die Volu-
menkonstanz der Pore nicht berücksichtigt wurde. Zum einen können die stufi-
gen Bereiche vollends in den benachbarten Facetten aufgehen (blau gepunktete 
Linie). Unter dieser Annahme hätten die stufigen Bereiche keinen Einfluss auf 
den Abstand der Facetten und damit auf die ermittelte Oberflächenenergie. Zum 
anderen könnte die tatsächliche Lage der Facetten den rot gepunkteten Linien in 
Abbildung 5.1 entsprechen. Dann wären die ermittelten relativen Oberflächen-
energien nicht korrekt. Der Fehler ergibt sich trigonometrisch aus der Größe des 




Abbildung 5.1: zwei unterschiedliche Annahmen (rote und blaue gepunktete Linie) 















In Abbildung 5.2 b und c sind diese beiden Annahmen am Beispiel der Poren-
form bei 1250 °C in Sauerstoff verdeutlicht. Abbildung 5.2 a zeigt zum Ver-
gleich die ursprüngliche Porenform ohne weitere Annahmen. Die Form in Ab-
bildung 5.2 b wurde unter der ersten Annahme erstellt, nach der die stufigen 
Bereiche keinen Einfluss auf die benachbarten Facetten haben. Die zweite An-
nahme mit der Verschiebung der angrenzenden Facetten führt zu der in Abbil-
dung 5.2 c gezeigten Form. Die entsprechende relative Oberflächenenergie aller 
drei Fälle ist in Abbildung 5.2 d dargestellt. Die erste Annahme führt lediglich 
zur Nichtbeachtung der stufigen Bereiche, alle übrigen Werte bleiben unbeein-
flusst. Die zweite Annahme erzeugt allerdings einen deutlichen Unterschied. 
Der Wert der beeinflussten {110}-Facette sinkt noch unter den Fehlerbalken der 
unbeeinflussten Facette. 
Wenn jedoch die abgeänderte Form in Abbildung 5.2 c die tatsächliche Gleich-
gewichtsform darstellen würde, so müssten zumindest die kleinsten der betrach-
teten Poren dieser Form näher kommen als die etwas größeren. Ein solcher 
Trend wurde allerdings nicht beobachtet. Daher erscheint dieser Fall insgesamt 
als unplausibel. 
Im Allgemeinen kann der Einfluss der stufigen Bereiche nicht klar definiert o-
der quantifiziert werden, weshalb in der vorliegenden Arbeit dieser Fehler ver-
nachlässigt wird. Potentiell entsteht dadurch ein zu groß angenommener Wert 
der relativen Oberflächenenergie für die angrenzenden Facetten im Verhältnis 
zu den übrigen Facetten. Durch die verschiedenen Größen der betrachteten Po-
ren ist zu erwarten, dass diese unterschiedlich weit vom Gleichgewicht entfernt 
sind (vgl. Abschnitt 2.2.1.2) und der Fehler somit in den angegebenen Fehler-
balken mit enthalten ist. In der Ableitung der Oberflächenenergie aus den Poren 






















Abbildung 5.2: Einfluss der beiden Annahmen aus Abbildung 5.1 auf die Wulff-
Form bei 1250 °C in Sauerstoff. a unveränderte Porenform, b entspricht der 
Annahme der blau gepunkteten Linie in Abbildung 5.1, c der rot gepunkteten Linie. 
In d sind die relativen Oberflächenenergien der drei Fälle a-c dargestellt. 
 
5.1.1.3 Indizierung der Facetten 
Einen weiteren wichtigen Punkt stellt die korrekte Indizierung der Facetten dar. 
Die in der vorliegenden Arbeit betrachteten Poren wiesen vier verschiedene  
Typen von Facetten auf, welche als {100}, {110}, {111} und {310} identi- 
fiziert wurden. Diese Indizierung kann mit mehreren Argumenten unter- 
mauert werden. 
Die Wulff-Form muss nach Abschnitt 2.2.1 mindestens die gleiche Symmetrie 
aufweisen wie die Kristallstruktur des betrachteten Materials, so dass die Poren 
eine kubische Symmetrie besitzen müssen. Flächen, die entsprechend den 
Ecken eines Würfels in der Form angeordnet sind, können anhand dieser Über-
legung als {111}-orientiert erkannt werden, da keine andere Orientierung die 
gleiche Symmetrie hat. Die {110}-Facetten müssen in den Kanten des Würfels 
platziert sein, die Lage der {100}-Facetten ist dann ebenfalls einfach zu erken-
nen. Das Auftreten dieser drei Orientierungen wurde bereits in der Literatur be-









Die genaue Indizierung der {310}-Flächen gelang durch eine Winkelmessung. 
Dazu wurde ein nahezu in {100}-Orientierung angeschliffener Kristall ausge-
wählt und in diesem die Poren betrachtet, welche ungefähr zur Hälfte abge-
schliffen waren. Die Orientierung des Kristalls wurde mittels EBSD gemessen. 
Wie in Abbildung 5.3 angedeutet, wurde an zwölf solchen Poren an der 
Schnittkante eine Winkelmessung zwischen der {100}-Facette und der zu be-
stimmenden Fläche durchgeführt. Die gemessenen Winkel betrugen im Mittel 
18,7°. Der tatsächliche Winkel zwischen {100} und {310} beträgt 18,4°, so 
dass die Indizierung der Fläche zu {310} korrekt erscheint. In der Literatur fin-
den sich Berichte von in dieser Orientierung facettierten Korngrenzen [48, 139, 
171], weshalb das Erscheinen der {310}-Ebene in der Wulff-Form plausibel ist. 
Allerdings ist die {310}-Orientierung im Vergleich zu den Orientierungen 
{100}, {110} und {111} im Perowskit keine im kristallographischen Sinne be-
sonders ausgezeichnete Orientierung. 
In den in dieser Arbeit untersuchten Poren konnten die {310}-Facetten nicht in 
allen Fällen zweifelsfrei von stufigen oder verrundeten Bereichen unterschieden 





Abbildung 5.3: Indizierung der {310}-Facette an der Schnittkontur einer Pore. Die 
schwarz gestrichelten Linien entsprechen der Lage der Facetten. Zwischen diesen 









5.1.1.4 Einfluss von Verunreinigungen 
In Al2O3 ist die Wulff-Form deutlich von der Dotierung abhängig [33]. Auch 
SrTiO3 verändert seine Eigenschaften sehr ausgeprägt mit einer Dotierung, so 
dass ein möglicher Einfluss durch Verunreinigungen diskutiert werden muss. 
Die Poren sind als geschlossenes System von Verunreinigungen aus dem Ofen 
geschützt, weshalb nur das Ausgangsmaterial relevant ist. Nach Abschnitt 3.1 
sind darin nur minimale Anteile von Verunreinigungen zu erwarten, und die 
drei wichtigsten Elemente Zirkonium, Calcium und Barium können ohne La-
dungsausgleich im Gitter eingebaut werden. Daher ist kein merklicher Einfluss 
auf die Wulff-Form anzunehmen. 
5.1.2 Anisotropie in oxidierender und reduzierender Atmosphäre 
Eine Gegenüberstellung der in dieser Arbeit gemessenen relativen Oberflächen-
energie in oxidierender und reduzierender Atmosphäre ist in Abbildung 5.4 dar-
gestellt. Die stufigen und verrundeten Bereiche wurden der Übersichtlichkeit 
halber weggelassen. In beiden Fällen ist die Reihenfolge der einzelnen Orientie-
rungen identisch. {100} ist immer energetisch am günstigsten, gefolgt von 
{310}, {110} und {111}. 
Wie allgemein zu erwarten ist [6, 43, 122], zeigt sich in beiden Fällen ein relativ 
kontinuierlicher Abfall der Anisotropie bei steigender Temperatur. Bei 1600 °C 
ist die Gesamtform der Poren nahezu rund, wie Abbildung 4.1 d verdeutlicht. 
Bei dieser Temperatur weisen Σ5-Korngrenzen in SrTiO3 einen Übergang von 
facettiert zu rau auf („Roughening Transition“) [48, 139]. Solche Übergänge 
sind durch eine sinkende Anisotropie begründet, übereinstimmend mit den vor-
liegenden Ergebnissen. 
Insgesamt ist die Anisotropie in oxidierender Atmosphäre deutlich höher als in 
reduzierender Atmosphäre. Wie in Abschnitt 2.3.3.4 bereits angeführt, kann in 
BaTiO3 und SrTiO3 ein Übergang von facettierten zu atomar rauen, verrundeten 
Korngrenzen beobachtet werden, wenn der Sauerstoffpartialdruck gesenkt wird. 
Dieses Verhalten wird besonders an der Form von sehr kleinen Flüssigphasen-
einschlüssen in BaTiO3 deutlich, analog zur Wulff-Form von Poren [40]. Die 
Autoren machen für diese strukturelle Änderung eine Herabsenkung der Ober-
flächenenergie durch die höhere Leerstellendichte verbunden mit einer geringe-
ren Stufenenergie im reduzierenden Fall verantwortlich. 
In der Literatur wird also insgesamt von einer geringeren Anisotropie bei redu-










Abbildung 5.4: relative Oberflächenenergien unter oxidierenden (durgezogene Linien 
und gefüllte Symbole) und reduzierenden Bedingungen (gepunktete Linien und 
ungefüllte Symbole). Die stufigen Bereiche wurden zur Vereinfachung weggelassen. 
 
5.1.3 Vergleich mit Literaturdaten 
Es existiert nur eine Studie, welche eine experimentelle Herleitung der Wulff-
Form enthält ([41], vgl. Abschnitt 2.2.2). Die ermittelten relativen Oberflächen-
energien der Orientierungen {100}, {110} und {111} werden als 0,93 ± 0,03, 
1,01 ± 0,06 und 1,02 ± 0,01 angegeben. Die Wulff-Form enthält in diesem Fall 
keine weiteren Orientierungen. Auf die in der vorliegenden Arbeit verwendete 
Normierung angepasst betragen die Werte 1 für {100}, 1,086 für {110} und 
1,097 für {111}. Zum Vergleich sind diese Werte in Abbildung 5.5 zu den in 
der vorliegenden Arbeit ermittelten Werten hinzugefügt. Die Oberflächenener-
gien der {110}-Orientierung stimmen gut überein, bei der {111}-Orientierung 
wiesen Sano et al. jedoch einen deutlich geringeren Wert aus (vgl. Anhang A-
III). Da in der betreffenden Studie die relativen Oberflächenenergien aus einem 
Thermal-Grooving-Verfahren extrahiert wurden und nicht einer direkten Be-










Abbildung 5.5: relative Oberflächenenergien in oxidierender Atmosphäre im 
Vergleich mit den Werten von Sano et al. [41]. Die stufigen Bereiche wurden zur 
Vereinfachung weggelassen. 
 
Für das nahe mit SrTiO3 verwandte Material BaTiO3 existiert ebenfalls eine 
Studie, welche die Wulff-Form an Poren bei 1400 °C in Luft beobachtet ([39], 
vgl. Abschnitt 2.2.1). Die dort veröffentlichten relativen Oberflächenenergien 
betragen 1 für {100}, 1,15 für {110}, 1,15 für {111} und 1,08 für {411}. Die 
Energie der einzelnen Facetten ist aufgrund des unterschiedlichen Materials 
nicht miteinander zu vergleichen, allerdings ist die Anisotropie mit der in dieser 
Arbeit beobachteten sehr ähnlich und in beiden Fällen ist {100} die energetisch 
günstigste Fläche. 
Ein möglicher Zusammenhang der relativen Oberflächenenergie mit der Korn-
wachstumsanomalie von SrTiO3 wird gemeinsam mit der Anisotropie der Korn-
grenzmobilität in Abschnitt 5.6 diskutiert. 
Schließlich lohnt ein Vergleich der in dieser Studie gemessenen Oberflächen-
energie mit dem Facettierungsverhalten von SrTiO3. Interessant ist dabei die 
temperaturabhängige Häufigkeit der {100}-Orientierung. Bei höheren Tempera-
turen ab 1425 °C in oxidierender Atmosphäre sind überdurchschnittlich viele 
Korngrenzen in {100}-Orientierung facettiert ([100, 101], vgl. Abschnitt 








Viele Autoren nehmen an, dass die Häufigkeit einer Korngrenzkonfiguration 
umgekehrt proportional zu deren Energie ist ([6, 49, 53, 64, 71, 72], vgl. Ab-
schnitt 2.2.4). Das Fehlen von {100}-Facetten bei 1300 °C lässt daher eine rela-
tiv hohe Energie von Korngrenzen mit einer {100}-Facettierung erwarten. 
Nach Gleichung 2.23 kann die Korngrenzenergie aus der Summe der Oberflä-
chenenergie beider Korngrenzflächen abzüglich der Spaltarbeit gebildet wer-
den. Nun wird eine hypothetische Korngrenze bei 1300 °C betrachtet, deren ers-
te Seite eine willkürliche Orientierung mit konstanter Oberflächenenergie 
aufweist. Die Energie dieser Korngrenze ist unter Annahme einer konstanten 
Spaltarbeit (vgl. Abschnitt 2.2.3) proportional zu der Oberflächenenergie des 
zweiten Korns. Aus der relativ hohen Energie von Korngrenzen mit {100}-
Facettierung folgt also eine hohe Oberflächenenergie von {100} relativ zu ande-
ren Orientierungen. Die Ergebnisse dieser Arbeit belegen jedoch das Gegenteil, 
wie beispielsweise in Abbildung 5.5 dargestellt ist. 
Zwei unterschiedliche Erklärungen dieses Effekts sind denkbar. Erstens könnte 
die Kopplung zwischen der Häufigkeit einer Korngrenze und deren Energie 
nicht in jedem Fall gültig sein. Dies wäre der Fall, wenn eine Mikrostruktur mit 
einem ausgeprägten Kornwachstum betrachtet wird. Dann ist die Häufigkeit des 
Auftretens einer Korngrenze eher mit deren Mobilität korreliert (vgl. Abschnitt 
2.4). Für diese Erklärung finden sich Hinweise in den Messwerten der vorlie-
genden Arbeit. Nach Abbildung 4.23 ist die relative Korngrenzmobilität bei 
1250 °C tatsächlich relativ hoch und nimmt bis 1350 °C deutlich ab. Ab 
1380 °C ist die {100}-Orientierung die langsamste der vier betrachteten, wenn 
die abnormal wachsenden Einkristalle bei 1460 °C nicht berücksichtigt werden. 
Dieses Verhalten der relativen Mobilität von {100} korreliert deutlich mit der 
oben angeführten Häufigkeit entsprechender Korngrenzen. 
Zweitens könnte die Spaltarbeit der Korngrenze nicht konstant sein, sondern 
stärker von den Orientierungen der angrenzenden Körner abhängen als bisher 
angenommen. Dieser Effekt könnte beispielsweise durch eine orientierungsab-
hängige Segregation von Leerstellen hervorgerufen werden. 
Insgesamt ist die Ursache des geschilderten Widerspruchs unklar. Der Tempera-
turbereich des Effekts legt allerdings einen Zusammenhang mit der Kornwachs-










Die Messungen der relativen Korngrenzmobilität in Abschnitt 4.2 unterstrei-
chen den sehr ausgeprägten Einfluss der Versuchsbedingungen auf das Korn-
wachstum. Drei Effekte ragen besonders aus den Beobachtungen heraus. Zum 
einen kann durch die Atmosphäre ein Benetzungsübergang an den Korngrenzen 
erreicht werden. Zweitens wurden sehr starke hemmende Kräfte auf die Bewe-
gung der Korngrenzen dokumentiert. Drittens wiesen zwei Messreihen eine sehr 
hohe relative Mobilität aller Einkristalle auf. Dieses extreme Wachstum ent-
spricht dem bereits häufig dokumentierten abnormalen Kornwachstum, wie in 
Abschnitt 5.6 belegt wird. Diese drei Themen werden gemeinsam mit einigen 
anderen Fragestellungen in den folgenden Abschnitten diskutiert. 
5.2.1 Fehlerbewertung der Daten 
Die aufwändige Herstellung der Proben sowie die folgende Datenerfassung er-
fordern eine gründliche Betrachtung möglicher Fehlerquellen, welche in den 
nächsten Abschnitten adressiert werden. 
5.2.1.1 Probenmaterial und Probenherstellung 
Zunächst stellt sich die Frage nach einer möglichen Verunreinigung der Proben. 
Da die betrachtete Grenzfläche in den Polykristall hineinwandert und die Ein-
kristalle nur als Keim dienen, sind die Verunreinigungen des Polykristalls maß-
geblich. Dessen Verunreinigungen wurden bereits in den Abschnitten 3.1 und 
5.1.1.4 diskutiert, durch deren sehr geringen Anteil ist nicht von einem deutli-
chen Einfluss auszugehen. 
Die nächste mögliche Fehlerquelle besteht in der Mikrostruktur des Matrixma-
terials. Zur Sicherstellung gleicher Triebkräfte muss das Matrixmaterial der 
Proben gleiche Eigenschaften aufweisen. Diese Forderung wurde durch die 
Verwendung des gleichen Sinterkörpers für das Matrixmaterial innerhalb einer 
Temperatur erfüllt, zusätzlich dazu wurde die mittlere Korngröße jeder Probe zu 
jedem Zeitpunkt gemessen und entsprechend in der Auswertung berücksichtigt. 
Auch die Porosität der Matrix kann über den Mechanismus des Pore Drag (vgl. 
Abschnitt 2.3.3.3) einen Einfluss auf das Wachstum der Einkristalle haben 
[158]. In der vorliegenden Arbeit wurde dieser Einfluss in wenigen Fällen auch 
in der Mikrostruktur sichtbar, wie Abbildung 4.7 g zeigt. Allerdings wies das 
Matrixmaterial für alle Proben eine Dichte von 99,5 ± 0,2 % auf, daher dürfte 
der Einfluss insgesamt recht gering ausfallen. Zusätzlich sollte durch die gerin-








liegen. Eine Verfälschung einzelner Messwerte durch die Porosität ist also nicht 
anzunehmen, ein genereller Einfluss ist jedoch denkbar. Dieser wird gemeinsam 
mit der Hemmung des Kornwachstums in Abschnitt 5.5 behandelt. 
Mögliche Einflüsse durch die Probenherstellung könnten aus dem gezielten 
Verkratzen der Polykristalle vor dem Zusammensintern resultieren (vgl. Ab-
schnitt 3.5.1). Durch diesen Prozess wird an der Oberfläche eine erhöhte Ver-
setzungsdichte erzeugt, welche das Wachstum der betrachteten Grenzfläche 
deutlich beschleunigen könnte (vgl. Abschnitt 2.3.3.4 und [95, 96, 131, 132]). 
Allerdings wurde in den angeführten Studien das Wachstum eines mit Verset-
zungen angereicherten einkristallinen Keims in eine unbeeinflusste Matrix beo-
bachtet. In der vorliegenden Studie war jedoch der Einkristall jeweils unbeein-
flusst, eine möglicherweise erhöhte Versetzungsdichte liegt ausschließlich in 
der polykristallinen Matrix vor. Daher ist ein direkter Vergleich mit den Litera-
turdaten nicht möglich. 
Das Verkratzen erfolgte manuell ohne festgelegte Parameter wie Anpressdruck 
oder Schleifzeit. Es ist also von einer gewissen Streuung in der Intensität der 
Oberflächenveränderung und folglich auch der Versetzungsdichte auszugehen. 
Da die betrachtete Grenzfläche beim Zusammensintern einige Mikrometer in 
den Polykristall hineinwächst und dieser Prozessschritt immer mit gleichen Pa-
rametern im gleichen Ofen durchgeführt wurde, wäre eine deutliche Streuung 
der Wachstumslänge nach dem Zusammensintern zu erwarten. Diese beträgt 
ungefähr 13 % für alle Orientierungen und entspricht damit etwa der Streuung 
der Korngröße der polykristallinen Matrix von 10 %, welche die Triebkraft für 
das Wachstum des Einkristalls ist. Ein Einfluss durch Versetzungen aus der 
Probenvorbereitung ist demnach auszuschließen. 
5.2.1.2 Datenerfassung und Dateninterpretation 
Mögliche Fehler bei der Probenherstellung und Messdatenerfassung sind außer-
dem aus dem Vergleich der Probenober- und -unterseite erkennbar. So könnte 
beispielsweise bei der Erstellung der elektronenmikroskopischen Aufnahmen 
die Porenreihe an der ursprünglichen Position der Grenzfläche (vgl. Abschnitt 
3.5.2) nicht korrekt erkannt worden sein. An beiden Seiten der einkristallinen 
Keime wurde eine gleichwertige polykristalline Matrix angesintert, das Verhal-
ten sollte also an beiden Seiten gleich sein. Auf diese Weise liegen für jeden 
Messpunkt grundsätzlich zwei voneinander getrennte Beobachtungen und Aus-
wertungen vor. Dabei wurde eine mittlere Abweichung von 15 % zwischen die-








den zu sein. Eine differenzierte Aufschlüsselung des Fehlermaßes aus Differenz 
zwischen Ober- und Unterseite der Proben ist in Tabelle 5.2 aufgelistet. 
Die Datenauswertung enthält eine Unsicherheit aus der Herleitung der Glei-
chungen. In Abschnitt 3.5.4 wurde der Quotient     hergeleitet, welcher die 
Angabe der Mobilität der betrachteten Grenzfläche relativ zur Matrix linear be-
einflusst. Wie an betreffender Stelle bereits angeführt, resultiert aus der Abwei-
chung von       eine Unterschätzung der Mobilität der Grenzfläche zwi-
schen Einkristall und Matrix relativ zur Mobilität des Polykristalls. 
 
 T [°C] Atmosphäre Fehlermaß [%]  
 1250 O2 22,5  
 1350 O2 6,6  
 1380 O2 12,4  
 1460 O2 15  
 1550 O2 9,8  
 1600 O2 14,6  
     
 1350 N2-H2 26,3  
 1550 N2-H2 13,5  
Tabelle 5.2: Fehlermaß aus der Differenz zwischen der Wachstumslänge 
an Probenober- und -unterseite. 
 
5.2.1.3 Standardabweichung und Fehlerbalken 
Die Wachstumslängen in den Abschnitten 4.2.1 und 4.2.2 wurden stets mit ei-
nem Fehlerbalken versehen. Dieser Fehlerbalken repräsentiert die Standardab-
weichung der Wachstumslänge und darf nicht als Maß für einen Fehler in den 
Messergebnissen verstanden werden. Eventuelle Messfehler sind allerdings 
ebenfalls in der Standardabweichung enthalten. Das Ausmaß der Messfehler ist 
im Vergleich zur Standardabweichung der Wachstumslänge jedoch gering und 
die Messdatenerfassung wesentlich präziser als die Fehlerbalken nahelegen. 
Dieser Umstand kann mit dem folgenden Beispiel leicht belegt werden. 
In den Abbildungen 5.6 a, c und e sind beispielhaft die Mikrostrukturentwick-
lungen bei 1550 °C nach 0 h, 1,5 h und 114,4 h dargestellt. Die daraus ermittel-
ten statistischen Daten zeigen die Abbildungen 5.6 b, d und f. Die roten Linien 
geben jeweils den Mittelwert an. Die Wachstumslänge scheint in allen drei Fäl-
len ungefähr normalverteilt zu sein. Auf dieser Grundlage wurde die oben er-








dargestellt. In den Abbildungen 5.6 d und f überlappen sich die Verteilungen 
der Wachstumslänge deutlich. Dennoch ist die gesamte Verteilung signifikant 
zu größeren Wachstumslängen verschoben. Daher ist die Standardabweichung 
kein Ausdruck eines Messfehlers, sie gibt vielmehr die Streuung der Wachs-
tumslänge wieder. Diese entsteht durch die Abweichung der Grenzfläche von 
einer geraden Linie und wird durch lokale Schwankungen von Mobilität und 
Triebkraft hervorgerufen, wie in Abschnitt 5.2.3 diskutiert wird. Eine tatsächli-
che Fehlerabschätzung der Messung kann durch den oben erwähnten Vergleich 










Abbildung 5.6: Mikrostrukturen (a, c, e) und Streuung der Wachstumslänge (b, d, f) 













Abbildungen 5.6 (Fortsetzung) 
 
5.2.1.4 Orientierung der Grenzfläche 
Der letzte Aspekt bezüglich einer Fehlerabschätzung resultiert aus der Morpho-
logie der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix. Diese zeigt in den meis-
ten Fällen einen welligen Verlauf (Abbildungen 4.7 und 4.14). Die lokale Ori-
entierung der Grenzfläche ist also nicht konstant und entspricht nur 
makroskopisch der vorgegebenen Orientierung des Einkristalls. Die gemessene 
Mobilität ist daher mit einer Unschärfe in der Orientierung versehen. 
Ein ähnlicher Effekt resultiert aus der Facettierung des Systems. Sowohl in oxi-
dierender (Abbildung 4.30 und [100, 101, 104, 132]) als auch in reduzierender 
Atmosphäre (Abbildung 4.26 und 4.27 sowie [104]) scheinen die Korngrenzen 
zumindest zum Großteil facettiert zu sein. Es ist daher zu vermuten, dass die 
Grenzfläche des Einkristalls lokal in mikroskopische Facetten mit einer anderen 
Orientierung aufbricht. Auch in diesem Fall ist eine Abweichung von der vor-
gegebenen Orientierung die Folge. Besonders deutlich wird dieser Umstand bei 
der Betrachtung der {310}-Orientierung bei 1550°C in reduzierender Atmo-
sphäre (Abbildung 4.20). In diesem sehr extremen Fall facettiert die Grenzflä-
che auf einer Breite in der Größenordnung von Millimetern in {100}-
Orientierung, so dass die gemessene Mobilität nicht mehr ohne weiteres der 








der globalen Orientierung der Grenzfläche auch in anderen Fällen vorliegt, kann 
auf Basis der vorliegenden Daten nicht beurteilt werden. 
Aufgrund dieser beiden morphologischen Effekte liegt die von der Oberfläche 
des Einkristalls vorgegebene Orientierung nicht an jeder Stelle der Grenzfläche 
unverändert vor. Die Messung der relativen Korngrenzmobilität erfolgte daher 
jeweils nicht für eine exakt definierte Orientierung, sondern für einen Bereich 
angrenzend an diese Orientierung. Im Falle der {310}-Orientierung ist unge-
klärt, ob diese als eigenständige Orientierung angesehen werden kann. Zur Klä-
rung dieser Frage wäre eine gesonderte Betrachtung des Facettierungsverhaltens 
dieser Orientierung mittels Transmissionselektronenmikroskopie nötig. 
5.2.2 Anisotropie in oxidierender und reduzierender Atmosphäre 
Die relative Oberflächenenergie wies im Rahmen dieser Arbeit eine sinkende 
Anisotropie bei steigender Temperatur auf. Dieser Trend ist bei der relativen 
Korngrenzmobilität nicht erkennbar. Somit scheint kein Zusammenhang zwi-
schen der Oberflächenenergie und der Korngrenzmobilität zu existieren. Der 
Unterschied zwischen der größten und der kleinsten gemessenen Mobilität be-
trägt fast immer ungefähr 2 (vgl. Tabelle 4.1). Zwei Messreihen weichen aller-
dings von diesem Trend ab. 
Zum einen beträgt die Anisotropie bei 1380 °C in Sauerstoff ungefähr 4, wobei 
insbesondere die sehr geringe Mobilität der {100}-Orientierung auffällt. Mög-
licherweise steht dieses Verhalten im Zusammenhang mit der Wachstumsano-
malie von SrTiO3. Wie in Abschnitt 5.6 diskutiert wird, ist diese Temperatur 
knapp oberhalb einer der Sprungtemperaturen einzuordnen. Die zweite Abwei-
chung wurde bei 1350 °C in reduzierender Atmosphäre beobachtet. In diesem 
Fall erfolgt das Wachstum nahezu isotrop, wobei die {100}-Orientierung die 
größte Mobilität aufweist. Diese beiden Ausnahmen haben eine relativ starke 
Unstetigkeit im Verlauf der Wachstumslänge gemeinsam (vgl. Abbildungen 
4.10 und 4.15), allerdings ist nur im zweiten Fall auch das Fehlermaß deutlich 
erhöht (vgl. Tabelle 5.2). Insgesamt könnten diese beiden Fälle durch einen 
Messfehler beeinflusst worden sein. 
Zusätzlich zur Anisotropie zwischen den vier betrachteten Orientierungen der 
Einkristalle ist auch die relative Mobilität zwischen Einkristall und Matrix inte-
ressant. Diese sind in Abbildung 4.23 und Tabelle 4.1 zu finden. An dieser Stel-
le sei an die tendenzielle Unterschätzung der Mobilität der Einkristalle relativ 
zur Matrix durch den Faktor     erinnert (vgl. Abschnitt 5.2.1). Die Werte  








nicht wesentlich von der durchschnittlichen Mobilität des Polykristalls. Die  
betrachteten Orientierungen {100}, {110}, {111} und {310} sind in der Wulff-
Form enthalten (vgl. Abschnitt 5.1.1.3) und daher niederenergetische Orientie-
rungen. In verschiedenen Experimenten konnte nachgewiesen werden, dass  
diese Orientierungen in einem Großteil der Korngrenzen eines Polykristalls ent-
halten sind (vgl. Abschnitt 2.2.4). Daher sollte die mittlere Mobilität des  
Polykristalls mit der dieser vier niederenergetischen Orientierungen nahe ver-
wandt sein. Ein entsprechender Zusammenhang konnte in der Simulation bestä-
tigt werden [11, 172]. Die gemessenen Werte nahe 1 sind also grundsätzlich  
zu erwarten. 
Es wurden jedoch einige Abweichungen von diesem Verhalten beobachtet. Wie 
bereits erwähnt, beträgt die Mobilität der {100}-Orientierung bei 1380 °C in 
Sauerstoff nur ungefähr ein Drittel der mittleren Mobilität des Polykristalls. In 
einigen Fällen ist die Mobilität des Einkristalls auch deutlich größer als die des 
Polykristalls, nämlich bei 1550 °C in reduzierender und bei 1460 °C in oxidie-
render Atmosphäre. In geringerem Maße gilt dies auch für 1550 °C in oxidie-
render Atmosphäre. Wenn diese extremen Werte in Relation zum Wachstum 
der Matrix gesehen werden, dann ist die Anisotropie des Systems deutlich höher 
als durch den Vergleich der Einkristalle untereinander sichtbar. 
Die extremen Abweichungen zwischen der Mobilität der Einkristalle und der 
Matrix lässt die Frage nach den Faktoren aufkommen, welche diesen Unter-
schied bedingen. Eine geringere Mobilität der Matrix könnte mit hemmenden 
Einflüssen auf das Kornwachstum erklärt werden. Allerdings müssten diese se-
lektiv auf den Polykristall wirken und den Einkristall uneingeschränkt wachsen 
lassen. Da die Triebkraft für das Wachstum des Polykristalls kleiner als die des 
Einkristalls ist
1
, kommen alle Effekte in Frage, welche hauptsächlich bei klei-
nen Triebkräften wirken. Dies ist für alle in Abschnitt 2.3.3 angeführte Modelle 
der Fall. Die geringere Mobilität der Matrix erscheint allerdings nur bei 
1460 °C in Sauerstoff und bei 1550 °C in N2-H2, die hemmenden Einflüsse 
müssten also zusätzlich nur bei diesen Bedingungen wirksam sein. Wie in Ab-
schnitt 5.5 diskutiert wird, ist dies jedoch nicht der Fall. 
Eine andere Erklärung besteht in der Annahme unterschiedlicher Wachstums-
mechanismen für Einkristall und Polykristall. Eine weitere Diskussion dieses 
Sachverhalts folgt in Abschnitt 5.4. 
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 Nach dem Modell von Hillert (Gleichung 2.11) ist die Triebkraft für das Wachstum eines Korns mit 
Radius   gleich        ̅      . Diese ist für den Einkristall mit     maximal und damit größer als 








Besonders interessant ist der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks. Wie in Ab-
schnitt 4.2.2 hervorgehoben wurde, erfolgt in N2-H2 ein wesentlich schnelleres 
Wachstum von Einkristall und Matrix als in Sauerstoff. Da bisher die Mobilität 
der Einkristalle relativ zur Matrix betrachtet wurde, ist dieser Unterschied nicht 
deutlich geworden. Für einen quantifizierten Vergleich ist die Ermittlung der 
Wachstumsfaktoren   der Einkristalle hilfreich. Unter Annahme gleicher Korn-
grenzenergie   und gleichem Geometriefaktor   von Einkristall und Matrix 
kann der Wachstumsfaktor für das Wachstum der Einkristalle wie folgt berech-
net werden: 
Alle dazu nötigen Werte finden sich in Tabelle 4.1. Aufgrund der Anisotropie 
der Oberflächenenergie ist diese Berechnung eine Näherung. Der Fehler ent-
spricht nach Abbildung 4.3 und 4.6 maximal einem Faktor von 1,25 und kann 
daher für die folgende Betrachtung vernachlässigt werden. 
In Tabelle 5.3 sind die nach Gleichung 5.3 berechneten Werte aufgelistet, eine 
grafische Darstellung folgt in Abschnitt 5.6. Bei 1350 °C ist das Wachstum in 
reduzierender Atmosphäre ungefähr um einen Faktor 2 bis 4 schneller als in 
oxidierender Atmosphäre, bei 1550 °C um einen Faktor 4 bis 18. Die Spann-
weite ist jeweils durch die unterschiedliche Anisotropie bedingt. Bei 1550 °C 
nimmt die Mobilität der {110}-Facette so extreme Werte an, dass eine Um-
setzung eines Polykristalls in einen Einkristall möglich erscheint (vgl. Abbil-
dung 4.19 c). 
Bei der Betrachtung der Ursachen für den Anstieg der Korngrenzmobilität in 
reduzierender Atmosphäre muss differenziert vorgegangen werden. Die Atmo-
sphärenänderung hat einen starken Einfluss auf die Morphologie der Grenzflä-
che. So sind die Korngrenzen bei 1550 °C in N2-H2 von einer Flüssigphasen-
schicht benetzt. Auch eine Änderung der Facettierung ist möglich. Diese beiden 
Faktoren verändern den Migrationsmechanismus grundlegend, sie werden in 
den Abschnitten 5.2.3 und 5.3 diskutiert. 
Schließlich wird noch ein Vergleich mit verfügbaren Literaturdaten vorgenom-
men. Wie in Abschnitt 2.3.4 zusammengefasst, existieren nur drei vergleichbare 
Arbeiten an undotiertem und niobdotiertem SrTiO3 [95, 104, 132]. Im Gegen-
satz zu den vorliegenden Versuchen lag jedoch stets eine Flüssigphasenschicht 
an den Korngrenzen vor, zusätzlich wies die Matrix eine hohe Porosität auf. Ein 
quantitativer Vergleich ist daher nicht möglich. Die Arbeiten dokumentieren bei 
                  
   









1470 °C in Luft und in 95 % N2 – 5 % H2 jeweils identisches Wachstum, wobei 
die {100}-Orientierung ungefähr um den Faktor 3 weiter wächst als {110}. In 
der vorliegenden Arbeit wurde bei einer ähnlichen Temperatur (1460 °C) in 
Sauerstoff ebenfalls eine um den Faktor 2 größere Wachstumslänge von {100} 
verglichen mit {110} gemessen, allerdings ohne das Vorliegen einer benetzen-
den Flüssigphase. Eine solche konnte in der vorliegenden Arbeit nur bei 1550°C 
in reduzierender Atmosphäre beobachtet werden, dabei wies die {110}-Orien-
tierung allerdings eine um den Faktor 2 größere Wachstumslänge auf als {100}. 
 
T [°C] Atmosphäre kmatrix [m²/s] 
kEK [m²/s] 
{100} {110} {111} {310} 
1350 O2 4,88E-16 3,55E-16 2,90E-16 5,63E-16 4,43E-16 
1350 N2-H2 1,17E-15 1,47E-15 1,22E-15 1,32E-15 1,40E-15 
       
1550 O2 1,17E-15 1,47E-15 1,22E-15 1,32E-15 1,40E-15 
1550 N2-H2 2,01E-13 5,69E-13 1,25E-12 8,97E-13 1,14E-12 
Tabelle 5.3: Vergleich der Wachstumskonstanten von Einkristall und 
Matrix in oxidierender und reduzierender Atmosphäre. 
 
5.2.3 Morphologie der Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix 
Die Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix besaß unter allen Bedingun-
gen einen welligen Verlauf. Damit ist nicht nur die Formung der gemeinsamen 
Grenzfläche um die äußerste Lage Körner herum gemeint, sondern auch eine 
um mehrere Matrixkorndurchmesser schwankende Wachstumslänge. Diese ent-
steht durch drei unterschiedliche Effekte. 
Zum einen können in der Matrix vorhandene Poren die Bewegung behindern, 
wie in Abbildung 4.7 g zu erkennen ist. Da die Verteilung in der Matrix keine 
Gleichverteilung sein kann, entsteht aus der Porosität ebenfalls eine Streuung in 
der Wachstumslänge. In der Literatur wurde dieser Effekt ebenfalls beschrieben 
[158]. Da in der vorliegenden Arbeit dichte Polykristalle (>99 %) verwendet 
wurden und die Poren meist ohne sichtbaren Einfluss vom Einkristall über-
wachsen wurden, kann dieser Einfluss vernachlässigt werden. 
Weiterhin variiert die Korngröße der Matrixkörner entlang der Grenzfläche und 
damit auch die Triebkraft für die Bewegung der Grenzfläche. In Bereichen mit 
kleiner Matrixkorngröße wächst die Grenzfläche durch die höhere Triebkraft 








zum Zeitpunkt der Beobachtung nicht mehr existieren, ist ein entsprechender 
Nachweis schwierig. In Abbildung 4.7 b und c sind allerdings einige große 
Körner zu erkennen, an welchen die Grenzfläche relativ wenig gewachsen ist. 
Die dritte Ursache für die Welligkeit besteht in der Anisotropie der Mobilität 
des Einkristalls bezüglich den Matrixkörnern. Da die Mobilität mit der kris-
tallografischen Ausrichtung einer Korngrenze variiert, bestehen lokale Unter-
schiede in der Mobilität zwischen Einkristall und Matrix. Diese führen bei glei-
cher Triebkraft zu einer Streuung in der Mobilität und damit in der 
Wachstumsrate des Einkristalls. Dieser Faktor wurde in der Literatur ebenfalls 
als Ursache für eine Streuung der Wachstumslänge von einkristallinen Keimen 
angegeben [157, 161]. 
Die Welligkeit hat somit hauptsächlich zwei Ursachen, eine Streuung in der 
Triebkraft und eine Streuung in der lokalen Mobilität. Die Streuung der Trieb-
kraft beziehungsweise der Matrixkorngröße ist für alle Proben aufgrund der 
Verwendung gleichwertiger Matrizes identisch. Die Streuung der lokalen Mobi-
lität könnte allerdings je nach Orientierung einen anderen Wert annehmen. Da 
die Welligkeit für alle Messungen berechnet wurde, kann dieser Einfluss quanti-
fiziert werden. Die gemessenen Werte müssen dazu relativ zur Wachstumslänge 
betrachtet werden, da die Grenzfläche bei großen Wachstumslängen von mehr 
Körnern beeinflusst wurde als bei kleinen. In diesem Fall liegt die Welligkeit 
für alle Proben ungefähr bei 16 %. In den Daten ist keine Abhängigkeit von der 
Orientierung des Einkristalls, der Haltezeit, der Temperatur oder der Atmosphä-
re zu erkennen. Die Mobilität der vier betrachteten Orientierungen des Einkris-
talls scheint also in gleichem Maße mit den lokalen Gegebenheiten zu streuen. 
Eine Ausnahme von diesem Verhalten wurde beobachtet, und zwar bei 1550 °C 
in reduzierender Atmosphäre. Wie in Abbildung 4.18 a-c zu erkennen, bildet 
die {100}-Orientierung eine makroskopisch ebene Grenzfläche mit der Matrix 
aus, welche lediglich lokal eine Welligkeit aufweist. Diese wird mit längeren 
Haltezeiten ausgeprägter. Die anderen Orientierungen neigen mit fortschreiten-
der Wachstumslänge dazu, in große {100}-Flächen aufzubrechen (Abbildungen 
4.19 und 4.20). Gleichzeitig weist diese Messreihe die extremsten Wachstums-
längen sowie als einzige eine Flüssigphasenschicht an den Korngrenzen auf. 
Diese Form der Grenzfläche lässt die Frage nach der Facettierung des Systems 
aufkommen. Der Literatur zufolge liegt ein Großteil der Korngrenzen in oxidie-
render Atmosphäre in facettierter Form vor. Ein Übergang zu 95 % N2 – 5 % H2 
ändert diese Situation nicht grundlegend ([100, 101, 104, 132], vgl. Abschnitt 








durchgeführten TEM-Untersuchungen (Abbildungen 4.26, 4.27 und 4.30).  
Allerdings existiert selbst unter oxidierenden Bedingungen ein Anteil an nicht 
facettierten Korngrenzen [100, 101]. In 95 % N2 – 5 % H2 müsste dieser Anteil 
weiter ansteigen. Zur zweifelsfreien Klärung dieser Frage sind allerdings weite-
re Untersuchungen nötig. 
Chung et al. dokumentierten an SrTiO3 bei 1470 °C sowohl in Luft als auch in 
95 % N2–5 % H2 eine flache Grenzfläche zwischen Einkristall und Matrix, in 
beiden Fällen wurden die Orientierungen {100} und {110} beobachtet [104]. 
Diese Temperatur liegt oberhalb des Eutektikums von SrO und TiO2 von 
1440 °C [168]. In einer folgenden Studie zeigten die Autoren nur bei Vorliegen 
einer benetzenden Flüssigphase facettierte Korngrenzen [96], die zu der vorlie-
genden Arbeit gegensätzliche Benetzung ist auf den recht hohen Anteil von 
Verunreinigungen zurückzuführen (vgl. Abschnitt 2.3.1). 
Offensichtlich fördert eine benetzende Flüssigphase die Neigung der Korngren-
zen zu facettieren (vgl. Abschnitt 2.3.3.4). Im Sinne des in Abbildung 2.15 vor-
gestellten Modells müsste dann die Form schnell wachsender Einkristalle durch 
die Flächen mit der geringsten Mobilität begründet sein. Bei 1550 °C in redu-
zierender Atmosphäre weist die {100}-Orientierung sowohl die niedrigste 
Energie als auch die geringste Mobilität auf. Die Einkristalle facettieren bevor-
zugt in dieser Orientierung, so dass diese Daten dem oben genannten Modell 
entsprechen. Analog zur Literatur [96, 104] sind vereinzelt auch {110}-Facetten 
zu beobachten (Abbildung 4.18 b). 
Auch unter oxidierenden Bedingungen weist das System facettierte Korngren-
zen auf. Makroskopisch sind jedoch alle beobachteten Grenzflächen verrundet. 
Die Facettierung bildet nach den Abbildungen 4.26, 4.27 und 4.30 eine Mikro-
facettierung aus, welche wegen der geringen Größe der Stufen im REM nicht 
sichtbar ist. Entsprechende Korngrenzen wurden auch in der Literatur an SrTiO3 
dokumentiert [100, 101]. 
Den Beobachtungen dieser Arbeit zufolge bewirkt das Vorliegen einer Flüssig-
phase an den Korngrenzen eine Vereinigung der einzelnen Stufen zu wenigen 
großen, welche schließlich auch makroskopisch sichtbar werden. Dieser Vor-
gang wird durch das Entkoppeln der beiden angrenzenden Korngrenzflächen 
möglich, so dass eine Reduktion der Oberflächen- beziehungsweise Stufenener-
gie eintreten kann. 
Insgesamt sind die Facettierungseigenschaften des Systems nicht zweifelsfrei 
bekannt. Wenn von durchgehend facettierten Korngrenzen ausgegangen wird, 
kann die hohe Mobilität in reduzierender Atmosphäre auf zwei unterschiedliche 
 
 





Arten entstehen. Erstens verändert eine Flüssigphase die Transportbedingungen 
an den Korngrenzen grundsätzlich, wobei in SrTiO3 eine Beschleunigung des 
Kornwachstums durch eine Flüssigphasenschicht bekannt ist [95]; zweitens 
kann die erhöhte Leerstellenkonzentration an den Korngrenzen die Diffusion 
durch Bereitstellung zusätzlicher Senken beschleunigen [101]. 
5.3 Benetzung der Korngrenzen 
Benetzende Schichten an den Korngrenzen wurden bisher in SrTiO3 nur bei 
Vorliegen einer Verunreinigung oder spezieller Dotierung dokumentiert [80, 
95-98]. Schichten in hochreinem, undotiertem Material entsprechend denen in 
Abschnitt 4.2.4 sind in der Literatur bisher nicht bekannt. 
Wie an betreffender Stelle gezeigt, konnten diese Schichten in der vorliegenden 
Studie ausschließlich in reduzierender Atmosphäre bei 1550 °C beobachtet 
werden. Auch in der Literatur sind an nach dem gleichen Verfahren in oxidie-
render Atmosphäre hergestellten Proben keine Schichten bekannt [101]. Bei 
anderen Temperaturen in oxidierender Atmosphäre zeigen sich ebenfalls tro-
ckene Korngrenzen [100, 140]. Die Zweitphase liegt dann in Form von Parti-
keln an Tripeltaschen vor (vgl. Abbildungen 4.26 a und c). 
Die Schichten konnten nach deren Erzeugung mit einer Wärmebehandlung bei 
1350 °C in oxidierender oder reduzierender Atmosphäre in einzelne, linsenför-
mige Bestandteile aufgelöst werden, welche an den Korngrenzen verteilt und an 
den Tripelpunkten vorliegen (Abbildungen 4.29 a-d). In einem weiteren Expe-
riment bildeten diese linsenförmigen Partikel bei erneuter Wärmebehandlung 
abermals benetzende Flüssigphasenschichten aus (Abbildung 4.31). Es handelt 
sich also um einen Benetzungsübergang, welcher vollständig reversibel ist. Die 
benetzende Flüssigphase ist jedoch nicht im Sinne der intergranularen amor-
phen Schichten („IGF“, vgl. Abschnitt 2.3.1) zu verstehen, da in der vorliegen-
den Arbeit eine sehr große und nicht konstante Schichtdicke vorliegt. Es handelt 
sich um eine vollständige Benetzung, wie sie in Abbildung 2.7 skizziert wurde. 
Die Zusammensetzung der Zweitphase wurde an zweitphasengefüllten Tripel-
taschen mittels EDX untersucht. Nach dem Messergebnis in Tabelle 4.2 besteht 
sie zu 11 mol% aus SrO und zu 89 mol% aus TiO2, abweichend von der eutekti-
schen Zusammensetzung. Möglicherweise ist das Phasendiagramm [168] in re-
duzierender Atmosphäre verändert. Außerdem können Zweitphasenschichten an 
Korngrenzen auch in nicht eutektischen Zusammensetzungen vorliegen [173]. 
In einer anderen Studie konnte mittels Röntgendiffraktometrie unter oxidieren-








werden [163], entsprechende Daten für reduzierend behandeltes SrTiO3 liegen 
nicht vor. Insgesamt kann von einer stark titanreichen Zusammensetzung der 
Zweitphase ausgegangen werden. 
Die Schichten wurden sowohl bei leichtem Titanüberschuss als auch bei stöchi-
ometrischem Material beobachtet, wobei auch bei den stöchiometrischen Pro-
ben durch das Herstellungsverfahren ein leichter B-Platz-Überschuss gegeben 
ist (vgl. Abschnitt 3.1). Zusätzlich ist in SrTiO3 die Bildung von Stapelfehlern 
möglich, in denen auf eine Schicht SrO abermals eine Schicht SrO zu liegen 
kommt (Ruddlesden-Popper-Phase [174-176]). Diese Phase kann durch den zu-
sätzlichen Einbau von Strontium jederzeit einen Titanüberschuss im restlichen 
Material erzeugen [138], so dass die Stöchiometrie der Korngrenze nicht an die 
Stöchiometrie des Gesamtsystems gebunden ist. Selbst bei Strontiumüberschuss 
können titanreiche Korngrenzen nachgewiesen werden [100]. Daher ist die beo-
bachtete Bildung von einer titanreichen Flüssigphase auch bei stöchiometri-
schem Material plausibel und im Einklang mit der Literatur. 
Zusammen mit dem Erscheinen der benetzenden Zweitphase wurde bei 1550 °C 
in reduzierender Atmosphäre ein sehr schnelles, normales Kornwachstum beo-
bachtet. Bei tieferen Temperaturen zwischen 1450 °C und 1500 °C wurde nur 
langsames Kornwachstum beobachtet, allerdings begleitet von abnormalem 
Kornwachstum. Im Einzelfall wurden Korngrößen von mehreren Millimetern 
erreicht. Unter Annahme einer größeren Mobilität benetzter Korngrenzen könn-
te dieses abnormale Kornwachstum auf die Benetzung eines Teils der Korn-
grenzen hinweisen. Eine solche partielle Benetzung wurde in Al2O3 beobachtet 
[46, 47] und resultiert aus der Anisotropie der Korngrenzenergie. Für Korn-
grenzen mit hoher Energie kann die Bedingung zur Benetzung in Gleichung 
2.24 schon für tiefere Temperaturen erfüllt sein als für welche mit niedriger 
Energie. Diese hochenergetischen Korngrenzen würden dann vor dem allge-
meinen Erscheinen einer Flüssigphasenschicht benetzt werden und dann eine 
größere Mobilität aufweisen. Eine dazu notwendige Benetzung eines Teils der 
Korngrenzen beziehungsweise eine Unterbrechung der Flüssigphasenschichten 
wurde in der vorliegenden Arbeit beobachtet (vgl. Abschnitt 4.2.4). Da die 
Schichten allerdings nur bei hohen Temperaturen gebildet werden und bei tiefe-
ren Temperaturen wieder verschwinden, sind diese Unterbrechungen eher als 
Effekt des Abkühlens zu verstehen. Die Art der vorliegenden Daten lässt aller-
dings keine abschließende Beurteilung dieser Hypothese zu, in diesen Punkten 
sind weitere Versuche unter Verwendung noch höherer Kühlraten nötig. 
 
 





Der beobachtete Benetzungsübergang besitzt das Potential für eine technologi-
sche Verwendung. So kann unter Ausnutzung des ausgeprägten Kornwachstums 
bei benetzender Flüssigphase ein gewünschtes Gefüge erstellt werden. An-
schließend bewirkt eine Atmosphären- und Temperaturänderung das Zerfallen 
der Schichten in einzelne Partikel, welche gleichmäßig an den Korngrenzen ver-
teilt vorliegen und analog zum Zener-Pinning eine weitere Bewegung der 
Korngrenzen verhindern. Das Resultat wäre eine eingefrorene Mikrostruktur, 
welche im Vergleich zu konventionell hergestelltem Material ein drastisch re-
duziertes Kornwachstum aufweist.  
Dieses Verfahren würde das Maßschneidern bestimmter Gefüge und Korn-
grenzzustände ermöglichen, wie es beispielsweise für die Ausnutzung des PTC-
Effekts erforderlich ist (Positive Temperature Coefficient [177]). Die Herstel-
lung der PTC-Materialien auf Basis von BaTiO3 verwendet einen Sintervorgang 
in reduzierender Atmosphäre gefolgt von einer Reoxidation. Im Rahmen dieser 
Herstellung kann es zur Ausscheidung von Zweitphasen [177] und zu Benet-
zungsübergängen an der Korngrenze kommen [178]. Allerdings ist noch nicht 
bekannt, welche Rolle diese Effekte im Zusammenhang mit der Herstellung von 
PTC-Keramiken spielen. 
Für eine allgemeine Anwendbarkeit des beobachteten Effekts ist die extreme 
Kornwachstumsrate unter Vorliegen der Zweitphasenschicht kritisch, da bereits 
nach wenigen Minuten Haltezeit Korngrößen von 50 µm erzielt werden. Zudem 
erscheint die Verteilung der Zweitphasenpartikel nach dem Zusammenbruch der 
Schichten als zu grob. In diesen beiden Punkten sind weitere Versuche zur Op-
timierung der Prozessparameter nötig. 
5.4 Abnormales Kornwachstum 
Abnormales Kornwachstum in Perowskiten und speziell in SrTiO3 ist Gegen-
stand vieler Studien [40, 100, 101, 104]. Die Ursachen sind nach wie vor nicht 
zufriedenstellend erforscht. Einen theoretischen Ansatz auf Basis der relativen 
Korngrenzenergie und Korngrenzmobilität bietet das Modell von Hillert (vgl. 
Abschnitt 2.1.3). Dieses wird im folgenden Abschnitt im Kontext der gemesse-
nen Parameter diskutiert. 
In der Literatur existieren vielfältige Berichte über abnormales Wachstum ein-
kristalliner Keime in einer polykristallinen Matrix, beispielsweise in Al2O3 
[155]. Auch die Versuche der Arbeitsgruppe von Suk-Joong L. Kang an BaTiO3 
[103] und SrTiO3 [95, 96, 104, 132] können als abnormales Wachstum einkris-








sehr viel schnelleres Wachstum aufweisen als die polykristalline Matrix. Der 
Effekt erreicht in manchen Fällen Größenordnungen, welche das Erzeugen  
von Einkristallen aus polykristallinen Gefügen ermöglichen (Abbildung 4.19  
und [179-182]). 
Die in der vorliegenden Studie ermittelte relative Korngrenzmobilität erreicht 
häufig Werte deutlich größer als 1. Bei 1460 °C in oxidierender Atmosphäre 
weist der Einkristall eine um den Faktor 4 bis 10 größere Mobilität auf als die 
Matrix, bei 1550 °C in reduzierender Atmosphäre entspricht der Unterschied 
einem Faktor 3 bis 6. Auch in oxidierender Atmosphäre kann bei dieser Tempe-
ratur ein Faktor von ungefähr 2 beobachtet werden. 
Das Modell von Hillert erlaubt die Ableitung der Bedingungen, in denen ab-
normales Kornwachstum auftritt (vgl. Abbildung 2.2). Die relevanten Faktoren 
sind die relative Oberflächenenergie        des abnormalen Korns, dessen 
Mobilitätsverhältnis     . sowie die relative Größe des abnormalen Korns 
    . Stellvertretend für die gemessene relative Mobilität wurden in Abbildung 
5.7 bei       2, 5 und 10 senkrecht Linien eingezeichnet. Die waagerechte 
Line markiert den mittleren Korndurchmesser. Als relative Oberflächenenergie 
wurden       (entsprechend einer etwas niedrigeren Oberflächenenergie der 
abnormalen Körner im Vergleich zur Matrix) und     ausgewählt. Für     
wird für die drei betrachteten Werte von      abnormales Kornwachstum für 
alle Körner erwartet, welche einen Durchmesser knapp oberhalb des mittleren 
Korndurchmessers aufweisen. Die vorliegende relative Oberflächenmobilität 
wurde allerdings für energetisch bevorzugte Orientierungen gemessen, weshalb 
eine relative Oberflächenenergie von       angenommen werden kann (vgl. 
Abschnitt 4.1). In diesem Fall führt ein Mobilitätsverhältnis knapp oberhalb von 
2 bereits zu abnormalem Wachstum eines Korns mit der mittleren Korngröße. 
Jedoch muss betont werden, dass in der Simulation extremere Werte nötig sind, 
um abnormales Kornwachstum auszulösen [11-13]. Die in der vorliegenden 
Studie gemessene relative Mobilität      von bis zu 10 ist aber auch im Kon-
text dieser Studien ausreichend, um abnormales Kornwachstum zu begründen. 
Nach dem Modell von Hillert ist kein uneingeschränktes Wachstum abnormaler 
Körner möglich. Für die relative Größe des abnormalen Korns existiert eine 
obere Grenze, welche je nach relativer Mobilität in den Punkten A, B und C er-
reicht wird. Bei einem Mobilitätsverhältnis      von 2 können also nur ma-
ximale Korngrößen vom 7-fachen mittleren Korndurchmesser erreicht werden 
(A), für        ergibt sich ein 20-facher maximaler Korndurchmesser (B) 
und für        ein 40-facher maximaler Korndurchmesser (C). 
 
 






Abbildung 5.7: Bedingungen für das Auftreten des abnormalen Kornwachstums ab-
hängig vom relativen Radius     , der relativen Mobilität     und der relativen 
Korngrenzenergie        des betrachteten Korns nach [8]. Die relative Mobilität 
von 2, 5 und 10 sowie die mittlere Korngröße (    ) sind markiert. 
 
Im Experiment tritt das abnormale Kornwachstum in Polykristallen unter den 
gleichen Bedingungen auf, unter denen die extremen Werte der Mobilität der 
Einkristalle beobachtet wurden ([79, 100] und Abbildung 4.28), so dass ein Zu-
sammenhang plausibel erscheint. Im Gegensatz zur modellhaften Betrachtung 
wächst aber nur eine sehr geringe Anzahl von Körnern abnormal, eine obere 
Grenze für das abnormale Kornwachstum konnte noch nicht experimentell be-
stätigt werden. Weiterhin dürften nach dem Modell von Hillert die eingebetteten 
Einkristalle als Körner mit einem Radius von unendlich nicht schneller als  
die Matrix wachsen, da die obere Grenze für das Wachstum abnormaler  
Körner in jedem Fall überschritten ist. Diese Folgerung widerspricht den  
experimentellen Befunden. 
Ungeachtet der Ungenauigkeiten in der Modellbildung kann das Wachstum der 
Einkristalle bei 1460 °C in oxidierender sowie bei 1550 °C in reduzierender 
Atmosphäre als abnormales Wachstum bezeichnet werden. Ein Vergleich mit 
den Literaturdaten folgt in Abschnitt 5.6 und bestätigt diese Ansicht. Die Mor-
phologie der Grenzfläche unterscheidet sich nach Abschnitt 5.2.3 in diesen bei-








schen Einkristall und Matrix, so dass es keine Anzeichen für einen Unterschied 
im Wachstumsmechanismus gibt. Weitere Erkenntnisse wären durch eine struk-
turelle Untersuchung der Korngrenzen mittels TEM möglich, wobei der Hoch-
temperaturzustand der Korngrenzstruktur durch eine sehr schnelle Abkühlung 
konserviert werden müsste. 
Abschließend kann aus den in dieser Studie gewonnenen Daten eine Forderung 
an das abnormale Kornwachstum formuliert werden. Im Allgemeinen ist eine 
schnell wachsende Grenzfläche in einem Polykristall bevorzugt aus den Orien-
tierungen mit der geringsten Mobilität zusammengesetzt (Abschnitt 2.4). Nach 
Abbildung 4.23 ist bei 1460 °C zu erwarten, dass die abnormalen Körner im 
Polykristall aus {110}-Facetten zusammengesetzt sind. Die daraus resultierende 
Form ist ein Rhombendodekaeder (Abbildung 5.8 a). Ob diese Form tatsächlich 
vorliegt, kann anhand einzelner zweidimensionaler Schnittflächen, wie sie in 
der konventionellen Metallografie und Mikroskopie üblich sind, nur einge-
schränkt überprüft werden. Einige mögliche zweidimensionale Schnittformen 
eines Rhombendodekaeders sind in den Abbildungen 5.8 b-e dargestellt. Be-
sonders hervorzuheben sind das Sehnenviereck in Abbildung 5.8 c und das Ok-
tagon in 5.8 d, da diese Schnittformen bei einer Würfelform nicht möglich wä-
ren und somit ein Unterscheidungsmerkmal bieten. 
Die Form abnormaler Körner stellte keinen Schwerpunkt der vorliegenden Ar-
beit dar, weshalb nur sehr wenige Daten verfügbar sind. Bei 1460 °C wurde in 
oxidierender Atmosphäre kein abnormales Kornwachstum in Polykristallen be-
obachtet, aber bei der gleichen Temperatur in reduzierender Atmosphäre. Dabei 
konnte die Schnittform eines Sehnenvierecks beobachtet werden, wie Abbil-
dung 4.28 a belegt. Unter Annahme einer regelmäßigen, symmetrischen Form 
kann dieses Korn nicht würfelförmig sein und weist möglicherweise die  
geforderte Form eines Rhombendodekaeders auf. Im Gegensatz dazu doku-
mentierten Bäurer et al. [100] und Shih et al. [101] bei ähnlichen Temperaturen  
in Sauerstoff würfelförmige abnormale Körner, deren Grenzflächen aus  
{100}-Facetten zusammengesetzt sind. In beiden Fällen ist allerdings nicht  
bekannt, ob ein freies Wachstum vorliegt, welches eine solche morphologische  
Betrachtung zulässt. In der vorliegenden Arbeit ist zusätzlich die Rolle der 
Flüssigphase ungeklärt. 
Zur zweifelsfreien Klärung ist eine gezielte Untersuchung des abnormalen 




















Abbildung 5.8: a aus der relativen Korngrenzmobilität geforderte Form abnormaler 
Körner bei 1460 °C in Sauerstoff. Die Form entspricht einem Rhombendodekaeder. 
Die farbigen Linien stellen vier verschiedene Schnittebenen dar, welche in b-e 
zweidimensional dargestellt sind. Je nach Schnittrichtung nimmt die Schnittfläche 
die Form eines Quadrats (b), Sehnenvierecks (c), Oktagons (d) oder Hexagons (e) an. 
 
5.5 Hemmende Effekte auf das Kornwachstum 
Prinzipiell können in SrTiO3 alle in Abschnitt 2.3.3 angeführten Effekte auftre-
ten. Solute Drag ist aufgrund einer geladenen Korngrenze [107, 108] und ent-
sprechend segregierenden Defekten [99-101, 107, 108] möglich. Zener-Pinning 
oder ähnliche Effekte wie Triple Point Drag [103] können durch die im Gefüge 
vorhandenen Poren oder Zweitphasenpartikel entstehen. Das Auftreten von 
Nukleationsbarrieren wird in einer Vielzahl von Arbeiten behandelt, wie Ab-
schnitt 2.3.3.4 zusammenfasst. Dieser Abschnitt diskutiert die Ergebnisse der 
vorliegenden Arbeiten hinsichtlich dieser unterschiedlichen Modelle. 
Die hemmenden Effekte auf das Kornwachstum können in zwei unterschiedli-
chen Aspekten diskutiert werden, hinsichtlich der Kinetik des Kornwachstums 
sowie der Korngrößenverteilung. 
5.5.1 Kinetische Ansätze 
In der Kornwachstumskinetik wurde für fast alle Messungen in oxidierender 
Atmosphäre bei langen Haltezeiten eine Stagnation des Kornwachstums sowie 
des Wachstums der Matrix beobachtet. Der genaue Verlauf der Korngröße mit 
der Zeit kann verwendet werden, um die Ursache für dieses Verhalten zu unter-








dierender Atmosphäre ausgewählt, für den die feinste Unterteilung der Haltezeit 
vorliegt (Abbildung 5.9). An den Verlauf der Korngröße über der Zeit wurden 
drei verschiedenen Funktionen angepasst. Das Modell von Burke und Turnbull 
beziehungsweise eine grenzflächenkontrollierte Ostwald-Reifung (Gleichungen 
2.4 und 2.17) wird für normales Kornwachstum in SrTiO3 erwartet [79], die 
entsprechende Kurve zeigt die rote Linie. Die Kurve kann nur an die ersten vier 
Werte angepasst werden, bei allen anderen entsteht eine deutliche Diskrepanz. 
Die diffusionskontrollierte Ostwald-Reifung (Gleichung 2.7) würde einem 
Wachstum entsprechen, welches durch eine Flüssigphasenschicht an den Korn-
grenzen kontrolliert wird. Eine Anpassung der Gleichung 2.7 (blaue Linie) passt 
allerdings ebenfalls nicht zu den vorhandenen Daten. 
Auch für das Kornwachstum unter Zener-Pinning ist eine Kornwachstumsglei-
chung bekannt (Gleichung 2.33), welche durch die schwarze Linie dargestellt 
ist. Diese Kurve passt erheblich besser zu den gemessenen Daten. Es muss je-
doch berücksichtigt werden, dass diese Gleichung viele Freiheitsgrade hat und 
die Kurvenanpassung daher nur wenig Aussagekraft besitzt. 
Für die anderen hemmenden Effekte wie Pore Drag, Solute Drag und Nukleati-
onsbarrieren sind keine Wachstumsgleichungen bekannt, welche die Entwick-
lung der mittleren Korngröße beschreiben. Es ist also anhand der Entwicklung 
des mittleren Korndurchmessers nicht möglich, die Ursache für die Hemmung 
des Kornwachstums einzukreisen. 
Ein weiterer kinetischer Ansatz ist die Variation des Anteils an Zweitphasenpar-
tikel, welche in Form einer titanreichen Zweitphase im Gefüge enthalten sind 
(vgl. Abschnitt 5.3). Diese könnten das Kornwachstum über das Zener-Pinning 
beeinflussen. Die Variation des Sr/Ti-Verhältnisses führt zu einem deutlichen 
Einfluss auf die Verteilung dieser Partikel, wie die Mikrostrukturen in Abbil-
dung 4.32 leicht erkennen lassen. Wenn diese Partikel zu einem Zener-Pinning 
der Korngrenzen führen, so müsste das Kornwachstum und insbesondere  
die Korngröße, bei der das Kornwachstum stagniert, von der Anzahl und  
Größe dieser Partikel abhängen. Nach Abbildung 4.33 kann dies jedoch nicht 
experimentell bestätigt werden, so dass eine andere Ursache für die Hemmung 










Abbildung 5.9: Kornwachstum bei 1550 °C in oxidierender Atmosphäre. Der Verlauf 
wurde mit drei unterschiedlichen Funktionen angepasst, einem quadratischen und 
einem kubischen Kornwachstumsgesetz sowie einem Kornwachstumsgesetz unter 
Berücksichtigung des Zener-Pinnings. 
 
5.5.2 Effekte in der Korngrößenverteilung 
Zusätzlich zur Kinetik des Kornwachstums kann der Einfluss der Wachstums-
hemmung auf die Korngrößenverteilung betrachtet werden. Aus theoretischen 
Überlegungen ergeben sich mehrere Möglichkeiten. So weisen alle hemmenden 
Effekte aus Abschnitt 2.3.3 einen unterschiedlichen Zusammenhang zwischen 
Triebkraft und Bewegung der Korngrenzen auf (vgl. Abbildung 3.6). Das Vor-
liegen von Nukleationsbarrieren führt beispielsweise zu einer Hemmung des 
Wachstums der Körner, welche eine geringe Triebkraft aufweisen. Die Trieb-
kraft für das Wachstum eines speziellen Korns ist nach dem Modell von Hillert 
(Gleichung 2.11) einerseits von der mittleren Korngröße, andererseits auch von 
der eigenen Größe abhängig. Die Körner mit der kleinsten Triebkraft sind dabei 
diejenigen nahe der mittleren Korngröße, sehr große und sehr kleine Körner 
sind gegebenenfalls nicht von den Nukleationsbarrieren betroffen. Aus dieser 








alle Korngrößen gleich ist, weshalb eine Änderung der Korngrößenverteilung 
vorliegen muss. Für die übrigen hemmenden Effekte aus Abbildung 3.6 gilt die-
se Überlegung ebenfalls. 
Nach dem Modell der Ostwald-Reifung würde auch ein Übergang von grenzflä-
chenkontrolliertem zu diffusionskontrolliertem Wachstum die Korngrößenver-
teilung beeinflussen [183]. 
In Abbildung 4.35 ist die Entwicklung der Korngrößenverteilung herausgearbei-
tet. Ausgangspunkt ist ein Gefüge, welches bei 1425 °C für 1 h in Sauerstoff 
dichtgesintert wurde, woraus ein feinkörniges Gefüge mit normalem Korn-
wachstum resultiert [79]. Dieser Zustand kann daher als ungehemmt angenom-
men werden. Wie in Abschnitt 4.2.5.2 geschildert, zeigt die Korngrößenvertei-
lung dieses Ausgangsgefüges parallel zum Übergang des Kornwachstums in 
einen gehemmten Zustand eine deutliche Verschiebung, bei der das Maximum 
der Verteilung bei kleineren Korngrößen zu finden ist. Im gehemmten Zustand 
kann danach eine weitere Verschiebung der Korngrößenverteilung ohne Ände-
rung des mittleren Kornradius beobachtet werden, bei der das Maximum wieder 
zu größeren Korngrößen wandert. Dabei sind diese Verschiebungen relativ 
kleine Effekte, so dass vor der weiteren Diskussion ein möglicher Fehler in den 
Kurven betrachtet werden muss.  
5.5.2.1 Fehlerbewertung der Daten 
Die Ermittlung der Korngrößenverteilungen fand an identisch angefertigten 
REM-Aufnahmen statt, wobei die Vergrößerung an die vorliegende Korngröße 
angepasst wurde, um stets eine ähnliche Anzahl Körner auf einer Aufnahme 
abzubilden. Auf diese Weise kann eine Beeinflussung durch falsche Erkennung 
der Körner wie beispielsweise ein Übersehen von sehr kleinen Körnern  
ausgeschlossen werden. Die Anzahl der betrachteten Körner lag stets über  
1000 und typischerweise über 2000 Körner. Somit sind die Daten statistisch  
abgesichert [184].  
Die Normierung verdient durch ihre zentrale Position in den folgenden Ergeb-
nissen eine besondere Betrachtung. Wenn eine der betrachteten Verteilungen 
einige Körner mit sehr großen Korngrößen enthält (beispielsweise durch ab-
normales Kornwachstum), so verschieben diese die mittlere Korngröße etwas 
zu höheren Werten. Bei der Normierung auf die mittlere Korngröße wird jede 
Korngröße durch eben diesen Wert geteilt, so dass die komplette Verteilungs-
funktion etwas in Richtung kleinerer Werte verschoben wird. Ein Vergleich mit 
anderen Verteilungen wäre dann nicht mehr möglich. In den gemessenen Ver-
 
 





teilungsfunktionen kann jedoch keinerlei abnormales Kornwachstum oder ande-
re Anomalien bei großen Korngrößen beobachtet werden, welches den mittleren 
Kornradius beeinflussen könnte. Ab dem fünffachen Kornradius können alle 
Verteilungsfunktionen in Abbildung 4.34 a mit null angenähert werden, es exis-
tieren also bei allen Verteilungen nahezu keine Körner mit mehr als dem fünf-
fachen mittleren Korndurchmesser. Die Normierung auf den mittleren Kornra-
dius führt somit nicht zu einer Verzerrung oder ungleichmäßigen Verschiebung 
der einzelnen Verteilungsfunktionen. Eine Normierung der Verteilungen auf 
den Median, welcher nicht durch das Vorhandensein einiger sehr kleiner oder 
großer Körner beeinflusst wird, veränderte die Verteilungsfunktionen nicht 
nennenswert, so dass die Ergebnisse als gesichert angenommen werden können. 
5.5.2.2 Vergleich mit Literaturdaten 
In der Literatur finden sich einige Studien an perowskitischen oder anderen Ke-
ramiken, welche die Entwicklung der Korngrößenverteilung mit der Zeit expe-
rimentell betrachten [40, 79, 131, 135]. Heo et al. zeigten die Entwicklung der 
Korngrößenverteilung von BaTiO3, bei langen Haltezeiten scheint eine ähnliche 
Verschiebung der Korngrößenverteilung vorzuliegen [40]. Allerdings wurden 
die Korngrößenverteilungen in der Studie nicht direkt miteinander verglichen 
und auch nicht auf die mittlere Korngröße normiert, weshalb keine sichere Aus-
sage möglich ist. Heo et al. führten des Verhalten ihrer Proben auf das Vorlie-
gen von Nukleationsbarrieren zurück. 
Ergänzend dazu ist die Betrachtung von Kornwachstumssimulationen sinnvoll, 
welche eine Isolation des Einflusses bestimmter Effekte ermöglichen. Weygand 
et al. betrachteten in einer 2D-Vertex-Simulation die Entwicklung der Korngrö-
ßenverteilung unter reduzierter Mobilität von Tripelpunkten (Triple Point Drag) 
[185] und unter Zener-Pinning [113]. In beiden Fällen konnte eine leichte Ver-
schiebung des Maximums der Verteilung zu kleinen Korngrößen beobachtet 
werden. Bei Zener-Pinning bildet sich zusätzlich eine Schulter an der rechten 
Seite der Verteilung (vgl. Abbildung 2.12). Dieses Verhalten entspricht der ers-
ten Phase der in dieser Arbeit beobachteten Verschiebung der Verteilung. 
Die Entwicklung einer Korngrößenverteilung unter Berücksichtigung von 
Zweitphasenpartikeln wird auch in einem Phasenfeldmodell betrachtet [118], 
wobei die Ergebnisse denen von Weygand et al. entsprechen. 
In einer 3D-Vertex-Simulation wurde eine Verbreiterung der Korngrößenvertei-
lung sowie ein steigender Anteil kleiner Körner beobachtet, wenn zwei Typen 








handen sind [11]. Der Unterschied in der Korngrenzmobilität zwischen diesen 
beiden Typen entspricht einem Faktor 20. Für eine solche Koexistenz zweier 
Korngrenztypen gibt es im vorliegenden Fall jedoch keine Hinweise. 
Der Einfluss von Nukleationsbarrieren wird in einer Simulation basierend auf 
dem Modell von Hillert betrachtet [129]. Dieser ist stark von der Situation der 
Triebkräfte abhängig. Wenn die größte im System vorliegende Triebkraft (die 
des größten Korns) kleiner ist als die kritische Triebkraft       zur Überwindung 
der Nukleationsbarriere, dann ist das System vollständig gehemmt und kein 
Wachstum findet mehr statt. Weist ein Teil der Körner eine größere Triebkraft 
als       auf, wird die Korngrößenverteilung in einen schnell wachsenden Teil 
und einen nicht wachsenden Teil aufgespalten. Je nach Parametern ist ein ab-
normales Kornwachstum die Folge. Die in dieser Studie beobachteten Effekte 
zeigen sich jedoch nicht in der angeführten Studie. 
5.5.2.3 Effekte in der berechneten Korngrößenverteilung 
Die bisher durchgeführten Simulationen zeigen teilweise Effekte, welche zum 
Teil den in dieser Arbeit im Experiment beobachteten Verschiebungen der 
Korngrößenverteilung entsprechen [113, 118, 185]. So ist unter Zener-Pinning 
in zwei Simulationen eine Verschiebung des Maximums zu kleineren Korngrö-
ßen beobachtet worden, analog zur Verschiebung beim Übergang in den ge-
hemmten Zustand in dieser Arbeit. Um jedoch den Einfluss der einzelnen Ef-
fekte direkt miteinander vergleichen zu können, müssen alle Simulationen im 
gleichen Modell durchgeführt werden. Daher wurde im Rahmen der vorliegen-
den Arbeit eine Berechnung der Entwicklung der Korngrößenverteilung mit 
dem Modell von Hillert durchgeführt.  
An dieser Stelle muss betont werden, dass das Modell von Hillert auf der Ost-
wald-Reifung basiert, welche das Heranwachsen isolierter Partikel in einer 
Flüssigphase beschreibt. Aufgrund der Unterschiede zum Kornwachstum in 
Festkörpern muss die Anwendbarkeit des Ansatzes überprüft werden. Vor der 
weiteren Diskussion der Gültigkeit des Modells sowie der Ergebnisse müssen 
die gewählten Parameter diskutiert werden. Für alle betrachteten Modifikatio-
nen beeinflusst die Parameterwahl das Berechnungsergebnis. 
Wenn unter Betrachtung des Zener-Pinnings (Gleichung 3.6) die hemmende 
Kraft durch den Parameter   so groß gewählt wird, dass kein Korn eine von null 
verschiedene Triebkraft aufweist, so erfolgt eine vollständige Hemmung des 
Wachstums und daher keine Änderung der Korngrößenverteilung. Für einen zu 
kleinen Parameter   ist der Einfluss auf das Wachstum minimal, ein unbeein-
 
 





flusstes normales Kornwachstum ist die Folge. Der Parameter   wurde darum 
so gewählt, dass im Laufe der Berechnung zwar ein deutlicher Einfluss auf die 
Korngrößenverteilung sichtbar wurde, aber zu keinem Zeitpunkt eine vollstän-
dige Hemmung eintrat. Der hemmende Einfluss von Tripeltaschen ist eng mit 
dem Zener-Pinning verwandt (vgl. Gleichungen 3.6 und 3.11), weshalb die Pa-
rameter sich ebenfalls entsprechen. 
Die Modifikation mit Nukleationsbarrieren und Solute Drag ähneln sich eben-
falls stark (vgl. Gleichungen 3.12 und 3.13), weshalb die Parameterwahl in bei-
den Fällen dem gleichen Schema folgt. Der Parameter    reduziert die Mobilität 
einer gehemmten Korngrenze. Unter Solute Drag ist diese dem Modell nach 
größer als null (vgl. Abschnitt 2.3.3.1). Unter Nukleationsbarrieren ist diese 
idealerweise gleich null [103, 129], in der Literatur wird allerdings in manchen 
Fällen eine geringe Mobilität im gehemmten Fall zugelassen [102, 186, 187]. 
Die Berechnungen zeigten allerdings nur eine geringe Abhängigkeit von diesem 
Parameter. Bedeutender ist der Parameter   . Dieser legt den Bereich der Trieb-
kraft beziehungsweise der von der Hemmung betroffenen Korngröße fest. Je 
nach Verhältnis von ungehemmten zu gehemmten Körnern entsteht ein sehr ge-
ringer oder ein sehr ausgeprägter Einfluss auf die Korngrößenverteilung. Auch 
in diesem Fall wurde der Parameter    so gewählt, dass zwar ein Einfluss auf 
die Korngrößenverteilung sichtbar wird, jedoch keine vollständige Hemmung 
des Systems eintritt. Die Parameter für Solute Drag und Nukleationsbarrieren 
sind aufgrund der großen Ähnlichkeit der Modelle identisch. 
Für die weitere Interpretation ist die prinzipielle Gültigkeit des Berechnungs-
modells von zentraler Bedeutung. Wie in Abschnitt 4.2.5.3 angeführt, erfolgt 
ohne Modifikationen des Modells von Hillert ein selbstähnliches Kornwachs-
tum, welches vom Autor in dieser Form analytisch abgeleitet wird [5] und daher 
zu erwarten ist. 
Zusätzlich kann das Modell mit den Ergebnissen anderer Simulationen vergli-
chen werden. Unter Zener-Pinning wurde eine Verschiebung des Maximums zu 
kleinen Korngrößen sowie die Ausbildung einer Schulter am rechten Rand des 
Maximums berechnet, was den Ergebnissen der Literatur entspricht [113, 118].  
Weiterhin ist ein Vergleich mit dem Modell von Jung et al. möglich, welches 
analog zur vorliegenden Studie eine Modifikation des Modells von Hillert zur 
Betrachtung von Nukleationsbarrieren darstellt [129]. Unter Betrachtung ähnli-
cher Parameter, unter denen ein Teil der Körner von der Hemmung betroffen 
ist, berechneten Jung et al. ebenfalls eine Aufspaltung der Korngrößenvertei-








Insgesamt entsprechen die Ergebnisse der in dieser Studie durchgeführten Be-
rechnungen den Literaturdaten. Daher kann der gewählte Ansatz als anwendbar 
angenommen werden. 
Als nächstes lohnt ein Vergleich der einzelnen Modifikationen des Modells von 
Hillert. Wie in Abschnitt 4.2.5 angeführt, unterscheiden sich die Verteilungs-
kurven für Zener-Pinning und Triple Pocket Drag nur minimal. Zur Verdeutli-
chung ist jeweils die letzte Verteilungskurve aus den Abbildungen 4.36 b und c 
dieser beiden Modelle in Abbildung 5.10 a gegenübergestellt. Die große Ähn-
lichkeit dieser beiden Kurven macht eine Unterscheidung dieser Effekte in rea-









Abbildung 5.10: Vergleich des Einflusses unterschiedlicher hemmender Effekte auf die 
Korngrößenverteilung. a Tripel Point Drag und Zener-Pinning, b und c 
Nukleationsbarrieren und Solute Drag. Die verwendeten Parameter entsprechen denen 
in Abbildung 4.36, sie sind jeweils in den Legenden vermerkt. a und c zeigt die Vertei-









Zwischen Solute Drag und Nukleationsbarrieren sind die Unterschiede je nach 
Parameterwahl ebenfalls gering. Eine Gegenüberstellung dieser beiden Modelle 
ist in Abbildung 5.10 b und c zu finden, die Parameter entsprechen wiederum 
denen des Ergebnisteils. In Abbildung 5.10 b sind abweichend die Verteilungen 
zu dem Zeitpunkt dargestellt, in dem 6005 Körner vorliegen, um die Aufspal-
tung des Maximums deutlich hervorzuheben. 
Sowohl unter Nukleationsbarrieren als auch Solute Drag erzeugt die Unstetig-
keit im Zusammenhang zwischen Triebkraft und Korngrenzbewegung (vgl. Ab-
bildung 3.6) eine Aufspaltung des Maximums. Da bei Solute Drag zwei Unste-
tigkeiten existieren, erfolgt auch eine doppelte Aufspaltung. Das lokale 
Maximum bei kleinen Korngrößen verschwindet im Laufe des Wachstums je-
doch, so dass die Verteilungsfunktionen von Solute Drag und Nukleationsbarri-
eren ebenfalls große Ähnlichkeiten aufweisen können (vgl. Abbildung 5.10 b) 
und eine Unterscheidung in realen Messungen nicht möglich ist.  
Insgesamt ist auf Basis dieses Berechnungsmodells also nur eine Entschei- 
dung zwischen zwei Gruppen von Effekten möglich, Zener-Pinning und Tripel  
Point Drag auf der einen und Nukleationsbarrieren sowie Solute Drag auf der 
anderen Seite. 
Die Berechnung der Korngrößenverteilungen wurde mit dem Ziel durchgeführt, 
Rückschlüsse auf die Ursache für die Hemmung des Kornwachstums bei langen 
Haltezeiten in oxidierender Atmosphäre zu ziehen. Ein Vergleich der Berech-
nungen mit dem beobachteten Verhalten zeigt, dass die beobachtete Verschie-
bung des Maximums der Korngrößenverteilung zu kleineren Korngrößen mit 
allen betrachteten Effekten erklärt werden kann. Allerdings weisen die gemes-
senen Verteilungen keinerlei Anzeichen einer Aufspaltung des Maximums auf. 
Die erste Verschiebung beim Übergang in den gehemmten Zustand wäre dem-
nach entweder durch Zener-Pinning oder durch Triple Pocket Drag begründet. 
Die zweite Verschiebung innerhalb des gehemmten Zustandes zurück zu größe-
ren Korngrößen ist in dieser Form in keinem der Modelle zu beobachten, so 
dass dessen Ursache unklar bleibt. Diese Verschiebung erfolgt im Bereich des 
gehemmten Kornwachstums, die mittlere Korngröße bleibt nahezu konstant. 
Möglicherweise kann diese Verformung der Verteilungsfunktion aufgrund der 
Vereinfachungen des Modells von Hillert nicht abgebildet werden. In diesem 
Modell entsteht die Triebkraft für die Größenänderung eines Korns durch des-
sen Abweichung von der mittleren Korngröße (vgl. Gleichung 2.10). In realen 
Gefügen bedingt jedoch die direkte Nachbarschaft des Korns dessen Verhalten, 








ner, mit denen das Korn eine Korngrenze teilt, als Maß herangezogen werden 
[6-8, 188]. Je nach Modell hat ein nicht wachsendes Korn 14 bis 15 Nachbarn, 
ein Korn mit weniger Nachbarn schrumpft, eines mit mehr wächst [6, 188]. 
Durch die Annahme globaler Kenngrößen anstatt der lokalen Gegebenheiten ist 
das Modell von Hillert keine exakte Beschreibung des Kornwachstums. Insbe-
sondere bei der Betrachtung hemmender Einflüsse entsteht dadurch ein Fehler. 
So kann ein Korn, welches nach dem Modell von Hillert keine Triebkraft für 
eine Größenänderung hat, in der Realität dennoch wachsen oder schrumpfen, 
wenn es von deutlich größeren oder kleineren Körnern umgeben ist. Diese Ver-
einfachung erklärt auch die Abweichung der selbstähnlich wachsenden Korn-
größenverteilung des Modells von Hillert (vgl. Abbildung 2.1) von der real be-
obachteten logarithmischen Normalverteilung. 
Weitere Näherungen der vorliegenden Berechnungen bestehen in der relativ 
geringen Anzahl Körner (10 000) sowie des geringen Umfangs des modellierten 
Kornwachstums, welches nur zum Verschwinden der Hälfte der Körner führt. 
Diese Eckdaten sind durch die Leistungsfähigkeit eines üblichen PCs sowie der 
resultierenden Laufzeit der Berechnung vorgegeben. 
Eine exakte Modellierung des Kornwachstums ist sehr aufwändig und stellte 
nicht das Ziel der vorliegenden Studie dar, welche nur eine qualitative Betrach-
tung der Entwicklung der Korngrößenverteilung beabsichtigte. Wie bereits er-
läutert, ist die prinzipielle Anwendbarkeit des vorliegenden Modells durch  
einen Vergleich mit anderen Simulationsmodellen abgesichert. Eine Überprü-
fung der erzielten Ergebnisse beispielsweise mit dem Vertex-Modell [188] wäre  
sehr interessant. 
Schließlich lässt die vorliegende Berechnung der Korngrößenverteilungen Aus-
sagen zum abnormalen Kornwachstum zu. Wie bereits angeführt, führt die Mo-
dellierung von Solute Drag oder von Nukleationsbarrieren zu einer Aufspaltung 
des Maximums der Korngrößenverteilung. Durch eine geeignete Parameterwahl 
kann diese Aufspaltung in ein abnormales Kornwachstum übergehen. In Abbil-
dung 5.11 a und b sind die Ergebnisse zweier Berechnungen der Korngrößen-
verteilung zu sehen. Diese wurden analog zu Abbildung 4.36 f und g erstellt, 
allerdings erfolgte abweichend der Abbruch nicht bei Erreichen von 50 % der 
Ausgangsanzahl Körner, sondern erst bei 20 %. Sowohl bei Solute Drag (Ab-
bildung 5.11 a) als auch unter Nukleationsbarrieren (Abbildung 5.11 b) zeigt 
sich mit fortschreitender Zeit am rechten Rand der Verteilung ein lokales Ma-
ximum, welches in Richtung großer Korngrößen wandert. Dieses ungehinderte 
Wachstum einiger weniger Körner entspricht der Definition des abnormalen 
 
 





Kornwachstums. Dieser Effekt wird sowohl für Solute Drag [105] als auch für 
Nukleationsbarrieren [129] in anderen Simulationen gefunden und für den letz-
ten Fall auch in experimentellen Arbeiten beschrieben [40, 121]. Das abnormale 
Kornwachstum ist letztlich eine direkte Folge der Form der Triebkraft (vgl. Ab-
bildung 3.6). Die Mobilität einer Gruppe von Körnern (diejenigen mit geringer 
Triebkraft) wird stark eingeschränkt, wohingegen eine andere Gruppe (diejeni-
gen mit großer Triebkraft) ungehindert wachsen kann. Wenn die zweite Gruppe 
nicht nur schrumpfende, sondern auch wachsende Körner beinhaltet, muss ab-
normales Kornwachstum stattfinden. Die Beobachtungen in den Abbildungen 








Abbildung 5.11: abnormales Kornwachstum bei Verwendung von Solute Drag (a) 
und Nukleationsbarrieren (b). Die verwendeten Parameter sind jeweils eingeblendet, 
die Berechnung basiert auf einer Startkonfiguration mit 10 000 Körnern. Der 
Abbruch erfolgte abweichend zu Abbildung 4.36 bei Erreichen von 20 % dieser An-
zahl. Das abnormale Kornwachstum zeigt sich jeweils am rechten Rand der Vertei-
lungen. In beiden Diagrammen entsprechen die roten Kurven der 
Ausgangsverteilung, welche ohne Modifikation selbstähnlich wachsen würde (vgl. 
























5.5.3 Abschließende Beurteilung zur Hemmung des Kornwachstums 
In dieser Arbeit sind die Befunde zu den hemmenden Effekten auf das Korn-
wachstum relativ umfassend und nicht eindeutig. Daher wird dieser Abschnitt 
genutzt, um die wesentlichen Erkenntnisse zusammenzufassen und eine ab-
schließende Beurteilung der Konsequenzen durchzuführen. 
Die Hemmung des Kornwachstums zeigte sich bei fast allen Temperaturen bei 
langen Haltezeiten und betraf sowohl die Polykristalle als auch die Einkristalle. 
Wie in Abschnitt 5.5.1 diskutiert, lässt sich die Kinetik des Kornwachstums mit 
einer Wachstumsgleichung nach dem Zener-Modell beschreiben, wobei diese 
Aussage unsicher ist. Eine Abhängigkeit vom Anteil an Zweitphase scheint 
nach Abschnitt 4.2.5.1 nicht vorzuliegen, was ein Argument gegen das Vorlie-
gen von Zener-Pinning und Triple Pocket Drag ist. Die Entwicklung der Korn-
größenverteilung zeigt aber eine systematische Verschiebung zunächst zu klei-
neren und anschließend zu größeren Korngrößen (vgl. Abschnitt 4.2.5.2). Ein 
Vergleich mit berechneten Korngrößenverteilungen spricht eher für das Vorlie-
gen von Zener-Pinning oder Triple Pocket Drag. 
Wie diese Zusammenfassung zeigt, kann die Ursache für die Hemmung des 
Kornwachstums auf Basis der vorliegenden Arbeit nicht zweifelsfrei ermittelt 
werden. Weitere Untersuchungen sollten eine präzise Simulation der möglichen 
hemmenden Effekte sowie eine Charakterisierung der Grenzflächen mittels 
TEM umfassen. Letztere würde das Vorliegen von Solute Drag über einen  
unterschiedlichen Verlauf der Konzentrationen vor und hinter einer wandern- 
den Grenzfläche experimentell zugänglich machen (vgl. Abschnitt 2.3.3.1),  
bisherige Untersuchungen konnten allerdings keine Konzentrationsunterschiede 
nachweisen [189]. 
In der Literatur wird für BaTiO3 und SrTiO3 häufig das Vorliegen von Nuklea-
tionsbarrieren angenommen (vgl. Abschnitt 2.3.3.4), daher verdient dieses Mo-
dell besondere Beachtung. Insgesamt liefert es eine in sich und mit den meisten 
Experimenten konsistente Erklärung für das Kornwachstumsverhalten der 
Perowskite. Von zentraler Bedeutung ist dabei die Facettierung der Korngren-
zen, ohne die keine Nukleationsbarrieren möglich sind. Die Facettierung beein-
flussten mehrere Autoren gezielt durch die Leerstellenkonzentration des Sys-
tems [40, 104, 121, 132, 135]. 
Die vorliegende Studie sowie die Literatur belegen allerdings die Ähnlichkeit 
dieses Ansatzes mit Solute Drag ([105] und Abschnitt 5.5.2.3). Dieser Effekt 
basiert auf der Segregation von Leerstellen an der Korngrenze. Ein Einfluss 
durch die Leerstellenkonzentration ist daher ebenfalls anzunehmen. Darum ist 
 
 





prinzipiell eine zur Argumentation mit Nukleationsbarrieren analoge Erklärung 
des Kornwachstumsverhaltens mit Solute Drag möglich. Weiterhin ist die 
Rückführung des abnormalen Kornwachstums einzig auf Nukleationsbarrieren 
nicht plausibel, wie in Abschnitt 2.3.3.4 erläutert wurde. Auch in anderen Fällen 
benötigen die Autoren weitere hemmende Effekte wie Triple Pocket Drag, um 
das beobachtete Wachstumsverhalten befriedigend zu erklären [103]. Zusätzlich 
dazu scheint die Art der Facettierung in SrTiO3 eine Nukleationsbarriere nicht 
zu ermöglichen, da die Facettierung jeweils an den Tripellinien aufgehoben ist 
[100] und folglich an dieser Stelle jederzeit ein Keim für das Wachstum  
der Korngrenze existiert. Daher erscheint für trockene Korngrenzen das Vorlie-
gen von Nukleationsbarrieren als unplausibel. Klassischerweise wird diese  
Theorie auch nur bei der Existenz einer benetzenden Flüssigphase angewendet  
[6, 123-125, 129, 190]. 
Unabhängig von der Ursache muss die Hemmung des Kornwachstums im Kon-
text der Kornwachstumsmessungen betrachtet werden. Wird ein stark gehemm-
ter Bereich des Kornwachstums für die Bestimmung der Wachstumskonstanten 
k verwendet, so sind die Ergebnisse zwangsläufig verfälscht. Daher wurden die 
entsprechenden Auswertungen auf einen Bereich beschränkt, welcher ein unge-
hemmtes Kornwachstum aufweist, wie in den Abschnitten 4.2.1 und 4.2.2 an 
betreffender Stelle angemerkt wurde. In einer vorangegangenen Studie wurden 
ähnlich kurze Haltezeiten verwendet und dabei keine Hemmung des Korn-
wachstums beobachtet ([79], vgl. auch Abschnitt 5.6). 
5.6 Zur Kornwachstumsanomalie von Strontiumtitanat 
Schließlich ist noch ein eventueller Zusammenhang der in dieser Studie gemes-
senen Oberflächenenergie und Korngrenzmobilität mit der Kornwachstums-
anomalie von SrTiO3 interessant ([79], vgl. Abschnitt 2.3.4). Es existieren zwei 
Temperaturen (etwa bei 1325 °C und 1400 °C in oxidierender Atmosphäre), bei 
denen das Kornwachstum um Größenordnungen langsamer wird. Eine mögliche 
Erklärung dieses Phänomens basiert auf einer Veränderung der Facettierung, 
welche durch eine Änderung der anisotropen Oberflächenenergie hervorge- 
rufen wird [140]. 
Die in oxidierender Atmosphäre gemessenen Wachstumskonstanten können 
direkt mit den Daten der Literatur verglichen werden. Die Berechnung der 
Wachstumskonstante k der Einkristalle nach Gleichung 5.3 liefert die in Tabelle 
5.4 aufgelisteten Werte. Diese sind in Abbildung 5.12 den Daten von Bäurer et 








1350 °C und 1380 °C fällt auf, dass bei 1380 °C ein wesentlich langsameres 
Kornwachstum stattfindet als bei 1350 °C. Es muss also davon ausgegangen 
werden, dass die Ofentemperaturen dieser Arbeit sich etwas von denen in der 
adressierten Studie [79] unterscheiden. Die Bauart des Ofens sowie die Charak-
teristik der Thermoelemente können in extremen Fällen zu Abweichungen von 
bis zu 20 K führen. Auf dieser Basis wurden in den Abbildungen 5.12 und 5.13 
horizontale Fehlerbalken mit einer Breite von 20 K eingefügt. 
 
 
T [°C] Atmosphäre kmatrix [m²/s] 
kEK [m²/s] 
{100} {110} {111} {310} 
1250 O2 8,27E-18 1,09E-17 5,35E-18 5,13E-18 8,28E-18 
1350 O2 4,88E-16 3,55E-16 2,90E-16 5,63E-16 4,43E-16 
1380 O2 1,21E-16 4,31E-17 9,69E-17 1,76E-16 1,55E-16 
1460 O2 4,01E-16 2,63E-15 1,55E-15 3,74E-15 2,54E-15 
1550 O2 4,80E-14 4,75E-14 7,28E-14 9,01E-14 6,30E-14 
1600 O2 1,72E-13 1,22E-13 1,77E-13 1,78E-13 1,66E-13 
       
1350 N2-H2 1,17E-15 1,47E-15 1,22E-15 1,32E-15 1,40E-15 
1550 N2-H2 2,01E-13 5,69E-13 1,25E-12 8,97E-13 1,14E-12 
Tabelle 5.4: Wachstumskonstanten von Einkristallen und Matrix. Die 
Wachstumskonstanten der Einkristalle sind nach Gleichung 5.3 berechnet. 
 
Alle Messungen dieser Arbeit bei 1380 °C sind also oberhalb der zweiten 
Sprungtemperatur von 1400 °C zu lokalisieren. Unter Beachtung einer Tempe-
raturverschiebung von bis zu 20 K stimmen die Daten in Abbildung 5.12 gut 
überein. Die einzige deutliche Abweichung liegt bei 1380 °C vor. Allerdings 
liegt diese Messung nahe an der Sprungtemperatur, der genaue Kurvenverlauf 
ist in diesem Bereich nicht bekannt. Möglicherweise kann aus dieser Beobach-
tung ein fließender Übergang der Kornwachstumskonstanten über die Sprung-
temperatur gefolgert werden, eine sichere Aussage erfordert weitere Messungen 
mit geringem Temperaturabstand im Bereich der Sprungtemperaturen. 
Besonders hervorzuheben ist die Wachstumskonstante der Einkristalle, welche 
durch Kreuze in Abbildung 5.12 dargestellt sind. Die Orientierungen wurden 
der Übersichtlichkeit halber nicht bei der Darstellung berücksichtigt. Bei 
1460 °C entsprechen diese ungefähr den Wachstumskonstanten für abnormales 
Kornwachstum nach Bäurer et al. [79], so dass das Wachstum der Einkristalle 
bei 1460 °C klar als abnormal einzustufen ist. 
 
 






Abbildung 5.12: Kornwachstumskonstanten in oxidierender Atmosphäre nach 
Bäurer et al. [79] sowie nach den in dieser Arbeit gemessenen Daten. Die Werte 
dieser Arbeit wurden für eine Stöchiometrie von Sr/Ti = 1 gemessen, Bäurer et al. 
verwendeten Sr/Ti = 0,996. Die durchgezogenen Linien entsprechen einer angepass-
ten Arrhenius-Gleichung an die jeweiligen Punkte. Die Wachstumskonstanten der 
Einkristalle wurden vereinfacht ohne deren Orientierung dargestellt. 
 
Für eine Erklärung der Sprünge in der Kornwachstumsgeschwindigkeit auf  
Basis der Messwerte dieser Arbeit bieten sich zwei unterschiedliche Ansatz-
punkte an. 
Zum Ersten zeigen die relativen Oberflächenenergien unter oxidierenden Be-
dingungen in Abbildung 5.5 beziehungsweise 4.3 zwischen 1350 °C und 
1380 °C eine Unstetigkeit. Der Messwert der {111}-Orientierung sinkt deutlich 
(von 1,22 nach 1,16), während der Wert der {110}-Orientierung in ähnlichem 
Maß ansteigt (von 1,07 nach 1,11). Nach Saylor et al. ist die Häufigkeit des 
Auftretens einer Korngrenzorientierung umgekehrt proportional zu dessen 
Oberflächenenergie [62, 64], eine energetisch günstige Oberfläche liegt in ei-
nem Polykristall also häufiger als Korngrenzorientierung vor als eine energe-
tisch ungünstige. Es sei jedoch daran erinnert, dass die Daten der vorliegenden 








Im vorliegenden Fall müsste demnach von 1350 °C nach 1380 °C entsprechend 
der Oberflächenenergie der Anteil an {110}-orientierten Korngrenzflächen sin-
ken, der Anteil an {111}-orientierten Flächen ansteigen. Nach Tabelle 5.4 be-
sitzt die {111}-Orientierung aber ungefähr die doppelte Mobilität der {110}-
Orientierung, so dass nach dieser Argumentation eine Beschleunigung des 
Wachstums zu erwarten wäre. Das Gegenteil ist jedoch der Fall, weshalb die 
Änderungen der relativen Oberflächenenergie dieser beiden Orientierungen 
nicht für den Sprung in der Kornwachstumsgeschwindigkeit bei 1380 °C ver-
antwortlich sein können. 
Zweitens fällt der Verlauf der relativen Mobilität der {100}-Orientierung mit 
der Temperatur auf. Wie Abbildung 4.23 erkennen lässt, besitzt diese ab 
1380 °C die geringste Mobilität aller betrachteten Orientierungen (mit Ausnah-
me der abnormal wachsenden Einkristalle bei 1460°C), unterhalb von 1380 °C 
ist die relative Mobilität teilweise relativ hoch. Gleichzeitig dokumentieren vie-
le Studien das häufige Auftreten von auf einer Seite {100}-orientierten Korn-
grenzen ab 1400°C [49, 64-66, 100, 101]. Bei 1300°C sind diese deutlich  
seltener, wie mittels TEM [140] und mittels EBSD [191] nachgewiesen  
werden konnte. 
In einer Vertex-Simulation wurde nachgewiesen, dass schon ein geringer Anteil 
Korngrenzen mit niedriger Mobilität ausreicht, um das Kornwachstum deutlich 
zu verlangsamen [11]. Auch andere Autoren kommen zu einem ähnlichen Er-
gebnis [172]. Die ab 1380 °C relativ geringe Mobilität der {100}-Orientierung 
könnte also gemeinsam mit der gleichzeitig ansteigenden Häufigkeit entspre-
chender Korngrenzen für den Rückgang der Kornwachstumsgeschwindigkeit 
bei 1400 °C verantwortlich sein. 
Insgesamt konnte die Ursache der Kornwachstumsanomalie von SrTiO3 in oxi-
dierender Atmosphäre nicht zweifelsfrei mit einer Änderung der relativen 
Korngrenzmobilität oder Oberflächenenergie erklärt werden. 
Die gleiche Darstellung ist auch für reduzierende Atmosphäre möglich. Ent-
sprechende Daten wurden von Michael Bäurer analog zu [79] ermittelt, sind 
bisher aber noch nicht veröffentlicht [192]. Abbildung 5.13 zeigt diese gemein-
sam mit den in dieser Studie gemessenen Werten. Es liegen nur bei 1350 °C 
und 1460 °C gemeinsame Datenpunkte vor, bei gleicher Stöchiometrie 
(Sr/Ti = 0,996) ist die Übereinstimmung gut. Bei 1350 °C führt in der vorlie-
genden Studie die Stöchiometrie Sr/Ti = 1 zu einer höheren Mobilität (blaue 
Dreiecke). Die bisherigen Daten [192] enthalten im entsprechenden Tempera-
turbereich ebenfalls eine größere Mobilität bei steigendem Sr/Ti-Verhältnis 
 
 





(grüne, halb gefüllte Quadrate). Bei 1500 °C und 1550 °C ist das Gegenteil der 
Fall. Da zumindest bei 1550 °C eine benetzende Flüssigphasenschicht vorliegt, 
ist allerdings kein konsistenter Verlauf zu erwarten. 
Anders als unter oxidierenden Bedingungen erfolgt unter reduzierenden zwi-
schen 1460 °C und 1500 °C eine deutliche Beschleunigung des Kornwachs-
tums, welche nach Abschnitt 5.3 mit dem Auftreten einer benetzenden Flüssig-
phase in Verbindung gebracht werden kann. In Abbildung 5.13 ist eine 
gestrichelte Linie eingezeichnet. Alle Punkte außer die Messungen mit 
Sr/Ti = 0,996 zwischen 1390 °C und 1460 °C können durch diese Linie angenä-
hert werden. Bei Vorliegen eines einzigen Kornwachstumsmechanismus wird in 
der gewählten Darstellung ein solcher linienförmiger Verlauf über den gesam-
ten Temperaturbereich erwartet. Die Annäherung durch eine einzige Linie wür-
de also einen gemeinsamen Wachstumsmechanismus unterhalb von 1390 °C 
und oberhalb von 1500 °C nahelegen. Für alle Messungen mit Strontiumüber-
schuss gilt diese Annahme ebenfalls. Da bei 1550 °C eine Flüssigphasenschicht 
nachgewiesen werden konnte, müsste bei 1350 °C ebenfalls eine Benetzung 
vorliegen. Diese konnte jedoch in der vorliegenden Arbeit nicht beobachtet 
werden (vgl. Abschnitt 5.3). Die Existenz einer intergranularen amorphen 
Schicht mit einer Dicke im Bereich weniger Nanometer hätte in den rasterelekt-
ronischen Untersuchen allerdings nicht bemerkt werden können. Deshalb sind 












Abbildung 5.13: Kornwachstumskonstanten in reduzierender Atmosphäre dieser 
Arbeit sowie nach Bäurer [192]. Die eingeblendeten Linien entsprechen einer ange-
passten Arrhenius-Gleichung an die jeweiligen Punkte. Die Wachstumskonstanten 








6. Zusammenfassung und Ausblick 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Anisotropie der Oberflächenenergie und 
Korngrenzmobilität von Strontiumtitanat zwischen 1250 °C und 1600 °C in 
oxidierender sowie reduzierender Atmosphäre experimentell ermittelt. Eine be-
sondere Charakteristik der hier gewählten Experimente war die Trennung dieser 
beiden Parameter. 
Die Oberflächenenergie wurde aus der Wulff-Form intragranularer Poren abge-
leitet. Die Hauptorientierungen dieser Formen waren {100}, {110} und {111}. 
Die Anisotropie der Oberflächenenergie sank mit der Temperatur, unter redu-
zierender Atmosphäre war sie generell geringer als unter oxidierender. Die ge-
messenen Werte stehen im Widerspruch zu der in der Literatur angegebenen 
Häufigkeit von {100}-facettierten Korngrenzen, wenn eine Korrelation dieser 
Häufigkeit mit der Korngrenzenergie angenommen wird. 
Die Messung des Wachstums von Einkristallen in eine polykristalline Matrix 
hinein ermöglichte die Ermittlung der relativen Korngrenzmobilität unabhängig 
von der Korngrenzenergie. Die Anisotropie zwischen den vier betrachteten  
Orientierungen {100}, {110}, {111} und {310} machte nahezu unabhängig  
von Temperatur und Atmosphäre ungefähr einen Faktor 2 aus. Unter besonde-
ren Bedingungen (1460 °C in oxidierender oder 1550 °C in reduzierender  
Atmosphäre) zeigten die Einkristalle jedoch ein wesentlich schnelleres Wachs-
tum als das Kornwachstum der Matrix. Dieses wurde als abnormales Korn-
wachstum interpretiert. 
Das abnormale Kornwachstum wurde aus unterschiedlichen Perspektiven be-
trachtet. Zum einen bestätigte das Modell von Hillert, dass die gemessene rela-
tive Oberflächenenergie und Korngrenzmobilität für eine Auslösung des ab-
normalen Kornwachstums ausreichen. Zum anderen wurden morphologische 
Konsequenzen für die abnormalen Körner abgeleitet. 
Die Kornwachstumsanomalie von SrTiO3 wurde in der vorliegenden Studie 
auch im Wachstum der einkristallinen Keime sichtbar. Zur Erklärung der Ano-
malie wurden unterschiedliche Ansätze diskutiert. Ein rein energetischer An- 
satz erschien wegen der sehr geringen Effekte in der Oberflächenenergie als  
unwahrscheinlich. Die Änderung der Korngrenzmobilität der {100}-Orien-
tierung mit der Temperatur erlaubte jedoch einen kombinierten Ansatz mit der 
Oberflächenenergie. 
Auf das Kornwachstum wirkten in den durchgeführten Versuchen deutliche 
hemmende Effekte, welche das Wachstum der Polykristalle und der Einkristalle 
unter bestimmten Bedingungen vollständig unterbinden konnten. Diese Effekte 
 
 





wurden experimentell durch eine gezielte Veränderung der Stöchiometrie, die 
Kinetik des Wachstums sowie eine Verfolgung der Korngrößenverteilung cha-
rakterisiert. Zur modellhaften Vertiefung wurde eine umfassende Berechnung 
der Korngrößenverteilung unter Berücksichtigung unterschiedlicher hemmender 
Effekte durchgeführt. Dennoch konnte die Ursache für die Hemmung des 
Kornwachstums nicht zweifelsfrei herausgearbeitet werden. 
Bei einer Veränderung der Atmosphäre und der Temperatur wurde ein Benet-
zungsübergang an den Korngrenzen gefunden. Dabei lag bei hohen Tempera-
turen in reduzierender Atmosphäre eine Flüssigphasenschicht an den Korn-
grenzen vor, welcher durch einen Wechsel zu oxidierender Atmosphäre oder  
zu niedriger Temperatur in linsenförmige Partikel zerfällt. Die Zusammen- 
setzung der Schicht wurde mittels EDX untersucht, ein Einfluss durch Verun-
reinigungen konnte nicht nachgewiesen werden. Der Benetzungsübergang war 
vollständig reversibel. 
Für folgende Arbeiten zum Thema Kornwachstum in SrTiO3 zeichnen sich 
mehrere interessante Themen ab. 
Zur weiteren Betrachtung der Wachstumsanomalie bieten sich neue Ansätze an. 
Zunächst könnten die ermittelten Parameter in bestehende Kornwachstumssi-
mulationen integriert werden. Dadurch wäre eine modellhafte Überprüfung der 
vorgeschlagenen Erklärung der Kornwachstumsanomalie möglich. 
Der Widerspruch zwischen Oberflächenenergie der {100}-Orientierung und der 
Häufigkeit entsprechend facettierter Korngrenzen steht möglicherweise eben-
falls mit der Kornwachstumsanomalie in Zusammenhang. Zur Klärung könnte 
die Relation zwischen Oberflächenenergie und Korngrenzenergie durch die Be-
trachtung intergranularer Poren untersucht werden. 
Weiterhin könnte im Kontext der Wachstumsanomalie eine Betrachtung der 
absoluten Oberflächen- beziehungsweise Korngrenzenergie erfolgen. 
Bezüglich der Korngrenzmobilität wäre es sinnvoll, mittels Bikristallen eine 
gezielte Betrachtung spezieller Missorientierungen ohne durch eine polykristal-
line Matrix gemittelte Triebkraft vorzunehmen. Die prinzipielle Durchführbar-
keit dieses Experiments wurde im Rahmen der vorliegenden Studie durch einen 
Vorversuch belegt (vgl. Anhang B). 
Auch zum abnormalen Kornwachstum bietet die vorliegende Arbeit neue An-
satzpunkte. Besondere Aspekte sind die Korngrenzstruktur der abnormal wach-
senden Einkristalle sowie die Nachstellung der durchgeführten Wachstumsex-
perimente in der Simulation. Zudem stellt sich die Frage, welche Bedingungen 
das abnormale Wachstum der Einkristalle verursachen. 
 
 





Weiterhin wäre die Ursache der Hemmung des Kornwachstums von Interesse, 
in folgenden Arbeiten sollten die Simulation der Korngrößenverteilung und eine 
TEM-Charakterisierung der Korngrenzstrukturen im Fokus liegen. 
Besonders interessant erscheint der in der vorliegenden Arbeit gefundene Be-
netzungsübergang der Korngrenzen, ein Effekt, der bereits im Rahmen eines 
vorangehenden EU-Projekts (INCEMS) gesucht wurde und großes Potential zur 
technologischen Anwendung bietet. Dieser Übergang kann ausgenutzt werden, 
um durch eine kontrollierte Wärmebehandlung gezielt Flüssigphasenschichten 
zu erzeugen oder zu beseitigen und damit die Struktur der Korngrenzen entspre-
chend den Anforderungen einer spezifischen Anwendung einzustellen. So ist 
beispielsweise ein Sintern mit benetzenden Flüssigphasenschichten mit an-
schließender Umwandlung der Schichten in einzelne Partikel möglich. Eine 
kontrollierte Wärmebehandlung kann die Flüssigphase in sehr kleine Partikel 
gleichmäßig an den Korngrenzen verteilen und damit eine stark hemmende 
Wirkung auf das Kornwachstum erzeugen. 
Mögliche Anwendungsgebiete des Benetzungsübergangs bieten sich im Zu-
sammenhang mit PTC-Keramiken (Positive Temperature Coefficient). Entspre-
chende Bauteile wie etwa selbstregelnde Heizelemente oder Temperatursenso-
ren werden bereits in großen Stückzahlen produziert und eingesetzt. Die 
Herstellung dieser Materialien umfasst üblicherweise einen reduzierenden Sin-
terprozess zur Sicherstellung der elektrischen Leitfähigkeit gefolgt von einer 
Oxidierung der Korngrenzen. Mögliche Einflüsse eines Benetzungsübergangs 
auf die Herstellung sind bisher nicht bekannt, jedoch auf Basis der Erkenntnisse 
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Anhang A Stereografische Projektion der Oberflächenenergie 
Um die Verwendung der gemessenen Oberflächenenergien (Abschnitt 4.1) für 
folgende Arbeiten zu ermöglichen, werden diese in den folgenden Abschnitten 
alternativ dargestellt. Zum einen wurde eine stereografische Projektion der 
Wulff-Form durchgeführt, die Oberflächenenergie ist jeweils farblich kodiert. 
Eine solche Darstellung ist in Abbildung A-1 a beispielhaft abgebildet.  
Die Buchstaben A, B und C markieren die Orientierungen [100], [111] und 
[110]. Ein Einheitsdreieck ist rot hervorgehoben, jedes andere Dreieck ist mit  
diesem gleichwertig. 
In einer zweiten Darstellung wird die relative Oberflächenenergie entlang dieses 
Einheitsdreiecks wiedergegeben (Abbildung A-1 b). Die Orientierungen [100], 
[110] und [111] sind durch senkrechte Linien markiert. Alle Darstellungen in 
den nächsten beiden Abschnitten folgen diesem Schema, daher wird im Folgen-
den auf eine Beschreibung verzichtet. 
Die hier veröffentlichten Daten können beispielsweise im Rahmen einer Korn-
wachstumssimulation genutzt werden, um die Anisotropie des Systems zu be-
schreiben. Aus der dargestellten Oberflächenenergie kann die Korngrenzenergie 







Abbildung A-1: a stereografische Projektion einer Wulff-Form beziehungsweise der 
relativen Oberflächenenergie. Die Punkte A, B und C markieren die Orientierungen 
[100], [111], und [110]. Die roten Linien markieren ein Einheitsdreieck, jedes andere 
Dreieck dieser Projektion ist mit diesem gleichwertig. b relative Oberflächenenergie 
entlang dieses Einheitsdreiecks, die drei Orientierungen [100], [110] und [111] sind 














Abbildung A-2: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 







Abbildung A-3: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 










Abbildung A-4: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 
Einheitsdreiecks der relativen Oberflächenenergie bei 1380 °C in Sauerstoff. 
 
 
Abbildung A-5: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 
Einheitsdreiecks der relativen Oberflächenenergie bei 1460 °C in Sauerstoff. 
 
 
Abbildung A-6: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 














Abbildung A-7: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 






Abbildung A-8: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 














Abbildung A-9: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 






Abbildung A-10: stereografische Projektion und Darstellung entlang des 















Abbildung A-11: relative Oberflächenenergie in oxidierender Atmosphäre entlang 
des Einheitsdreiecks [100], [111] und [110] bei 1380 °C und bei 1460 °C im Vergleich 









Anhang B Herstellung eines SrTiO3-Bikristalls 
In der vorliegenden Arbeit wurde ein Modellversuch durchgeführt, welcher die 
Ermittlung der relativen Korngrenzmobilität einer Korngrenze zwischen einem 
Einkristall und einer polykristallinen Matrix ermöglicht (vgl. Abschnitt 3.5). 
Dabei ist allerdings nur die Betrachtung der Orientierung einer Seite der Korn-
grenze möglich, die Orientierung der zweiten ergibt sich zufällig durch die 
Verwendung einer polykristallinen Matrix. Soll die zweite Orientierung zusätz-
lich berücksichtigt und damit eine bestimmte Korngrenzkonfiguration unter-
sucht werden, so bietet sich die Verwendung von Bikristallen mit ebendieser 
Korngrenzkonfiguration an. Wie in Abschnitt 2.3.4 zusammengefasst, wurde 
diese Technik bisher ausschließlich bei Metallen angewendet, bei denen die 
Herstellung der Probengeometrie wesentlich einfacher ist als bei Keramiken. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein Vorversuch durchgeführt, um 
die prinzipielle Anwendbarkeit dieser Technik bei SrTiO3 zu belegen. Zu die-
sem Zweck wurden zwei Einkristalle mit optisch spiegelnden Oberflächen auf-
einandergelegt und in einer Heißpresse zusammengesintert (Abbildung B-1 a). 
Die Details dieses Verfahrens gleichen denen in Abschnitt 3.5.1. Als Oberflä-
chenorientierungen wurden willkürlich (111) für Einkristall 1 und (310) für 
Einkristall 2 ausgewählt, die Missorientierung wurde nicht präzise bestimmt. 
Nach dem Zusammensintern wurde der Bikristall seitlich um 15° gekippt in 
Kunstharz eingebettet und entlang der roten Linie in Abbildung B-1 a ange-
schliffen. Abweichend von den in Abschnitt 3.3 angeführten Prozessparametern 
wurde für den Grobschliff SiC-Schleifpapier der Körnung 800 und 1200  
verwendet. Anschließend wurden ausschließlich Poliertücher in Verbindung mit 
Diamantsuspensionen (Partikelgrößen 15 µm, 6 µm, 3 µm, 1 µm, 0,25 µm,  
Diamantsuspension polykristallin auf Wasserbasis, ATM GmbH, Deutsch- 
land). Die Probe wurde stets mit minimalem Anpressdruck von Hand geführt. 
Auf diese Weise konnte eine Zerstörung der Tripellinie durch Ausbrüche ver-
hindert werden. 
Abbildung B-1 b zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme des angeschliffenen 
Bikristalls, ein Vergleich mit der Skizze in Abbildung B-1 c lässt die Lage der 
Grenzfläche erkennen. Dieser Bikristall wurde einer Wärmebehandlung unter-
zogen (1600 °C, 10 h, Luft, Kammerofen 1700, Nabertherm) und anschließend 
im REM betrachtet. Der in Abbildung B-1 c rot markierte Bereich des Bikris-
talls nach der Wärmebehandlung ist in Abbildung B-1 d zu sehen, deutlich ist 








Die Triebkraft für die Bewegung der Grenzfläche in dieser Probengeometrie ist 
in Abbildung B-1 e skizziert. Die Resultierende aus der Oberflächenenergie    
und    sowie der Korngrenzenergie      führt zu der beobachteten Bewegung 
der Grenzfläche in Richtung des roten Pfeils. Eine analytische Betrachtung die-














Abbildung B-1: a Methode zur Herstellung eines Bikristalls aus SrTiO3 für 
Kornwachstumsexperimente. b lichtmikroskopische Aufnahme des SrTiO3-
Bikristalls, c schematische Darstellung der gleichen Probe. Der rot markierte 
Bereich der Probe wurde nach einer Wärmebehandlung (1600 °C, 10 h, Luft) im 
Rasterelektronenmikroskop betrachtet (d). e schematische Darstellung der 
Grenzflächen eines Bikristalls. Die Oberflächen- und Korngrenzenergie ist jeweils 
durch einen blauen Pfeil dargestellt, die resultierende daraus führt zu einer 
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